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En este trabajo se estudian los mecanismos de deformación que operan durante la
deformación en tracción de algunas aleaciones superplásticas de aluminio. La herramienta
principal utilizada para estudiar la evolución microestructural ha el análisis de texturas
mediante difracción de rayos x (macrotextura) y mediante difracción de electrones
(microtextura).Se ha hecho énfasis especial en la aleación AI-5%Ca-5%Zn (aleación de
grano fino, &—2-3 J.im, con un 20% vol, de segunda fase, AI3CaZn) y los resultados
obtenidos se han extendido a otras aleaciones superplásticas de aluminio: 2090, 8090,
Supral 2004, 5083 y 7475. Se han realizado ensayos de tracción a diferentes velocidades de
deformación y temperaturas, con el objetivo de analizar la deformación dentro y fuera del
intervalo superplástico. La aportación original más importante de este trabajo de
investigación es la siguiente: se ha encontrado que en algunas aleaciones superpiásticas de
aluminio la contribución del deslizamiento cristalográfico a la deformación es importante
también en condiciones superplásticas óptimas y compite con el mecanismo de
deslizamiento de fronteras de grano. Este comportamiento parece ser exclusivo de
aleaciones que recristalizan de forma continua. Esto podría explicar por qué estas
aleaciones experimentan mayores alargamientos a velocidades de deformación más
elevadas, lo que las hace muy interesantes desde el punto de vista industrial. Las aleaciones
que recristalizan de forma discontinua siguen el esquema de comportamiento tradicional.
Con el objetivo de familiarizar al lector con los fenómenos y conceptos que se
manejan en este trabajo de investigación, asi como de facilitar la lectura de esta memoria,
se ha estructurado su contenido según el siguiente índice. En el capitulo de Introducción
(1) se resumen las características básicas de los fenómenos de superpíasticidad (1.1) y
recristalización (1.2), los fundamentos del análisis de texturas (1.3) y se describe
brevemente el estado actual de conocimiento de texturas en aleaciones de aluminio (1.4). A
continuación se describen las técnicas utilizadas para realizar este trabajo de investigación
(Capitulo 2) y se exponen y discuten los resultados obtenidos en las distintas aleaciones







La superpiasticidad es la capacidad que poseen algunos materiales policristalinos deu experimentar, deforma isótropa, grandes alargamientos en tracción antes de alcanzar la
fractura [1].u Aunque este fenómeno fue descrito por primera vez en 1912 [2],en la actualidad
se especula que ya eran materiales superpiásticos los antiguos bronces de arsénico,u utilizados en Turquía en la Edad del Bronce (2500 a.C.) o los aceros de damasco, cuyo
uso se extiendió desde el alIo 300 a.C. basta finales del siglo XIX [3].En 1934 Pearson,u utilizando una aleación Bi-Sn deformada hasta 1950%, demostró claramente que
u determinados materiales bifásicos de estructura fina eran capaces de alcanzardeformaciones inusualmente grandes [4] (Fig. 1). En este trabajo se mencionó por
u primera vez el deslizamiento de fronteras de grano como mecanismo principal dedeformación superpiástica. Desde entonces hasta la actualidad, la superpíasticidad ha idou despenando creciente interés entre la comunidad científica, lo que se refleja en el
aumento del número de publicaciones internacionales en este campo, de unas 5 por alio
u en 1960 y unas 300 por alio en 1991. La evolución histórica del concepto de
superpíasticidad y los principales hallazgos dentro de este área están descritos muy
u detalladamente en [5].
La superpíasticidad es un fenómeno de alta temperatura (T >0.5 Tf, donde Tf es
u la temperatura de fusión). Existen varias clases de superpíasticidad. La mejor conocida y
más estudiada es la superpiasticidad estructural, sobre la que tratará este trabajo de
u investigación. Existe también la llamada superplasticid.ad por tensiones internas, que se
basa en generar un campo de tensiones en el interior de un material, de forma que éste
u pueda alcanzar grandes alargamientos bajo la aplicación de una tensión externa pequefla.




mecanismos microscópicos de deformación a alta temperatura (1.1.2) y los modelos
existentes en la actualidad para explicar el flujo superplástico (1.1.3).



















1.1. 1 Materiales superpiásticos
Los requisitos estructurales necesarios para desarrollar materiales que presenten
superpíasticidad estructural están ya bien establecidos para materiales metálicos [5]. Son
los que se describen a continuación.
a) Tamaño de grano pequeño
El tamaño de grano, d, debe ser pequeflo, menor que 10 j.tm en metales. Al disminuir el
tamaño de grano aumenta la velocidad de deformación, de acuerdo con la expresión:
donde p = 2 ó 3 dependiendo del mecanismo de acomodación. Además, para una
velocidad de deformación dada, la tensión disminuye a medida que decrece el tamaño de
grano. El afino de grano se consigue durante el procesado termomecánico mediante
procesos de recristalización, que se describen más adelante en esta memoria.
b) Presencia de una segundafase
La presencia de partículas pequeñas de segunda fase distribuidas de forma uniforme
inhibe el crecimiento rápido de grano que tendría lugar en un material monofásico a las
temperaturas a las cuales se observa la superpíasticidad. La resistencia de la segunda fase
debe ser parecida a la de la matriz para evitar que aparezcan cavidades en las internaras
matriz/partícula de segunda fase.
c) Naturaleza de las fronteras de grano
Las fronteras de grano entre granos adyacentes de la matriz deben ser de ángulo alto y
desordenadas, ya que éstas son las fronteras que tienen más capacidad para deslizar [5].
Ésta está también condicionada por la composición química de la frontera. Por ejemplo,
una frontera heterofásica (separa dos granos con distinta composición) desliza con mayor
facilidad que una homofásica (separa dos granos con idéntica composición).
Durante el deslizamiento de fronteras de grano se originan concentraciones de
tensiones en los puntos triples y en otros obstáculos a lo largo de la frontera de grano. La
reducción de estas tensiones depende de la capacidad de las fronteras para migrar durante
8 Superpiasilcídad
el deslizamiento. El hecho de que los granos permanezcan equiaxiales después de una
deformación superplástica prueba que ha tenido lugar la migración de fronteras.
Las fronteras de grano deben poseer una energía superficial baja, de forma que no
tengan tendencia a separarse al ser deformadas en tracción.
d) Forma de los granos
Los granos deben ser equiaxiales, de forma que la frontera de grano pueda experimentar
una tensión de cizalla que provoque el deslizamiento. Una microestructura con granos
alargados, sólo presentará un deslizamiento de fronteras de grano limitado al ser
ensayado en dirección longitudinal.
1.1.2 Mecanismos de deformación a alta temperatura
La deformación plástica a alta temperatura se explica mediante tres mecanismos
microscópicos: flujo difusional, deslizamiento de fronteras de grano y deslizamiento
cristalográfico. Se han desarrollado modelos que describen la velocidad de deformación,
E , en función de la la tensión, a, y de la temperatura, T, durante la deformación




donde D es el coeficiente de difusión, k es la constante de Boltzman, G es el módulo de
cizalla, b el vector de Burgers, n el exponente de la tensión o el inverso de m, la
sensibilidad a la velocidad de deformación y p y A - son constantes. Los tres mecanismos
de deformación citados se pueden describir mediante la ecuación (1.1.2) y quedan
definidos unívocamente por unos valores den, p, y D [5].
a) Flujo dífiesional (n=J)
La defonnación del material se produce por transpone de materia mediante difusión,
bien a través de la red (Nabarro-Herring, p=2, D=coeficiente de autodifusión de la red
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[16, 17]) o a lo largo de las fronteras de grano (Coble, p=3, D=coeficiente de difusión
a lo largo de las fronteras de grano [16,17]). Tiene lugar a temperaturas muy elevadas,
TtO.9Tf. La existencia de flujo difusional es aún controvertida. Existen trabajos recientes
donde se cuestiona la atribución a este mecanismo de la deformación en ciertos
materiales [18].
i»Deslizamiento de fronteras de grano (n=2)
El deslizamiento de fronteras de grano se ha considerado tradicionalmente como el
mecanismo responsable de la deformación superplástica [5,19-27].Este mecanismo se
describe más detalladamente en la sección 1.1.3.
c) Movimiento de dislocaciones (n = 3,4,5)
La deformación plástica está controlada por el movimiento de dislocaciones a través de la
red cristalina que, como se observa en la Fig. 4 incluye los procesos secuenciales de
deslizamiento a lo largo de planos de deslizamiento y trepado sobre ciertos obstáculos
físicos. Puesto que tanto el deslizamiento como el trepado de dislocaciones son
mecanismos interdependientes, el más lento controlará la velocidad de deformación. En
determinados materiales el deslizamiento de las dislocaciones es el más lento debido a la
presencia de átomos de soluto. Entonces n=3 y D es el coeficiente de difusión de los
átomos de soluto en el material. En la mayoría de las aleaciones y metales puros el
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1.2 Recristalización
La microestructura de un material trabajado en frío posee una elevada cantidad de energíau almacenada en forma de dislocaciones, subgranos, etc... Durante un tratamiento térmico
esta microestructura evoluciona con el fin de reducir la energía almacenada en ella. Losu complejos mecanismos microscópicos que tienen lugar durante este proceso se han
englobado tradicionalmente en tres categorías: restauración, recristalización y crecimiento
de grano, que se tratarán más adelante con más detalle. Estos procesos, revisados
detalladamente en [29-31], conducen generalmente a la recuperación total o parcial de las
propiedades originales del material (ductilidad, resistencia, etc...). Pueden tener lugar en
condiciones “dinámicas”, es decir, durante el procesado termomecánico (PTM) o cuando el
material se deforma posteriormente a alta temperatura, y en condiciones “estáticas”, esto
es, durante un tratamiento térmico posterior al procesado termomecánico.
Sin embargo, el desarrollo de técnicas de caracterización microestructural cada vez
más sofisticadas ha revelado recientemente que las distinciones entre los procesos de
restauración y recristalización son en ocasiones bastante difinas y que muchos cambios
mícroestructurales observados no encajan fácilmente en la clasificación tradicional [32]. A
continuación se describen brevemente los últimos avances en el conocimiento de los
fenómenos de restauración (1.2.2) y recristalización (1.2.3). Se expondrán aquellos
aspectos en los que ambos fenómenos solapan y una teoría reciente que ofrece una visión
unificada de los mismos. Puesto que la naturaleza de estos procesos está ya latente en la
microestructura inicial del material, se dedicará una breve sección a revisar el
conocimiento actual sobre la microestructura de los metales trabajados en frío (1.2.1).
El conocimiento profundo de la evolución microestructural de los materiales
durante los tratamientos térmicos permitiría desarrollar microestructuras ideales para
determinadas aplicaciones. En la actualidad se conocen numerosos procesos
termomecánicos que resultan en microestructuras con caracteristicas específicas, que, sin
embargo, han sido desarrollados empíricamente, por el método de “prueba y error”. El
control de estos procesos es de vital importancia para la fabricación de materiales
superplásticos, puesto que permitiría diseñar aleaciones con un tamaño de grano fino.
Rec~sta1¡zaci6n
1.2.1 El estado deformado
Es muy importante conocer la microestructura original del material, porque ésta determina
su respuesta frente a tratamientos térmicos posteriores y frente a sucesivos procesos de
deformación. El estado deformado ha sido revisado extensivamente en [33].En este trabajo
de investigación se estudiarán aleaciones de aluminio que han sido preparadas mediante un
procesado termomecánico que incluye sucesivos procesos de laminación, generalmente enu frío.
En metales de estructura cúbica centrada en las caras y con energía de defecto deu apilamiento intermedia o alta, como es el caso del aluminio, el mecanismo de deformación
predominante durante el trabajado en frío es el deslizamiento cristalográfico. Éste tiene
lugar en los planos más compactos, {11l}, y a lo largo de las direcciones <110>. Se
conoce desde hace muchos años que a temperaturas elevadas se activan también otros
sistemas, sobre todo en materiales con energía de defecto de apilamiento elevada. El
deslizamiento tendría entonces lugar principalmente en planos {100}, {ll0}, {112} y
{122}. De los 12 sistemas {111}<110> posibles, sólo son operativos aquéllos que tienen
los valores más altos de la tensión de cizalla resuelta, los cuales están orientados de distinta
forma en los distintos granos cristalinos. Por tanto, los procesos de deslizamiento
cristalográfico serán, en general, diferentes en cada grano. Además, la deformación de un
grano debe ser compatible con la de los vecinos para que no tenga lugar la rotura del
material. La necesidad de mantener la compatibilidad de la deformación entre granos
adyacentes condiciona la deformación individual de cada grano, haciendo que distintas
zonas del mismo roten por separado y adopten orientaciones diferentes. Así, en el interior
de los granos aparecen formaciones de dislocaciones de diversa naturaleza que separan
zonas con distintas orientaciones [30].
Hansen y cols. [34-371 han estudiado en profrndidad la microestructura de
materiales fcc trabajados en frío mediante técnicas de microscopia de transmisión,
estableciendo una clasificación de las formaciones de dislocaciones más comunes en
función del grado de deformación. Estas se han dibujado esquemáticamente en la Fig. 1.
Después de deformaciones intermedias o bajas, predominaw las paredes densas de
dislocaciones (PDD), que separan bloques de celdas (BC), ~las microbandas (M3)s Éstas
últimas pueden adoptar diversas formas: láminas de dislocaciones paralelas, (LDP),
paredes dobles (PD) y cadenas de pequeñas celdas alargadas (CCA). Después de
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deformaciones elevadas, la estructura “equiaxial” de bloques desaparece y aparece una
estructura laminar, en la que fronteras laminares (FL) separan bloques de celdas y
subgranos [34]. Para deformaciones muy elevadas puede ocurrir que las orientaciones
finales que adoptan distintas zonas de un mismo grano sean muy diferentes, por lo que se
induce la formación de fronteras de ángulo alto (“deformation induced high-angle
boundaries”), que pueden tener desorientaciones superiores a los 200 [37]. Además de
todas las formaciones descritas en este apartado, se observan marañas de dislocaciones
(“dislocation tangles”).
a) b)
Fig. 1 Microestructura de materiales deformados en frío. Cuando el grado de deformación
es pequeño o intermedio (a) predominan las paredes densas de dislocaciones, que separan
bloques de celdas y microbandas. Estas pueden adoptar diversas formas: láminas de
dislocaciones paralelas, paredes dobles y cadenas de pequeñas celdas alargadas. Cuando el
grado de deformación es alargado (b) aparece una estructura laminar en la que fronteras
laminares separan bloques de celdas y subgranos.
En general, una zona de material estará delimitada por fronteras de distinta
naturaleza, por lo que en este trabajo de investigación se utilizará el término (sub)grano
para designar porciones de material con orientaciones diferentes, en lugar de utilizar la





Bajo el término “restauración” se engloba una sucesión de micromecanismos que se han
dibujado esquemáticamente en la Fig.2 [30]: formación de celdas de dislocaciones,
aniquilación de dislocaciones dentro de éstas, formación de subgranos y crecimiento de los
mismos. El que todos los procesos mencionados o sólo algunos de ellos tengan lugar en un
material dependerá de numerosos parámetros, como la pureza, el grado de deformación
inicial (ya se vio en el apartado anterior que algunos de estos procesos pueden tener lugar
durante el trabajado) y las temperaturas de deformación y recocido.
Fig. 2 Etapas del proceso de restauración de una estructura deformada: a) microestructura
inicial formada por marañas de dislocaciones, b) formación de celdas, c) aniquilación de
dislocaciones dentro de las celdas, d) formación de subgranos y e) crecimiento de
subgranos.
La formación de celdas a partir de marañas de dislocaciones tiene lugar mediante el
fenómeno de poligonización. Debido a que durante el proceso de deformación no se
producen el mismo número de dislocaciones de signo contrario, no todas ellas se pueden
aniquilar y las dislocaciones en exceso tienden a agruparse en configuraciones de más baja
energía (celdas). La microestructura puede continuar disminuyendo su energía si las
dislocaciones del interior de las celdas se aniquilan o migran y se adhieren a las paredes de
las celdas, cuya desorientación va aumentando progresivamente hasta que se transforman
en fronteras de bajo ángulo,~ que delimitan subgranos. El crecimiento de los subgranos se
ha atribuido a los mecanismos de migración de subfronteras y rotación y coalescencia de
subgranos.
En general, las microestructuras resultantes del trabajado son heterogéneas [38], por
lo que la restauración tendrá lugar también de forma heterogénea.
a) b) e) d) e)
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1.2.3 Recristalización
Un proceso de recristalización se diferencia tradicionalmente de uno de restauración en que
en el primero la microestructura del producto final está formada principalmente por
fronteras de ángulo alto. Según Doherty y cols. [29] las transformaciones estructurales que
tienen lugar durante un proceso de recristalización se pueden clasificar en dos grupos. El
primero, transformaciones tipo Gibbs 1 o discontinuas, incluye los procesos que constan de
las etapas de nucleación y crecimiento de granos. Estos procesos se originan de forma
localizada, suponen grandes cambios estructurales. En ellos existe una intercara que separa
la estructura nueva de la inicial (de ahí el calificativo de discontinuo). El segundo grupo,
procesos Gibbs II o continuos, incluye transformaciones pequeñas que tienen lugar de
forma homogénea en el material.
1.2.3.1 Recristalización discontinun (Gibbs 1)
Es un proceso que consta de las etapas sucesivas de nucleación (formación de nuevos
granos) y crecimiento de éstos. Este proceso, ilustrado en la Fig.3, incluye la formación y
migración a larga distancia de fronteras de ángulo alto.
a) b) c)
Fig.3 Recristalización discontinua: a) microestructura de partida, b) crecimiento de los
núcleos y c) microestructura recristalizada.
Recristalización
a) Modelo cinético de lasfluctuaciones térmicaspara la nucleación
El modelo teórico utilizado con mayor éxito para simular un proceso de nucleación es el
u modelo cinético de las fluctuaciones térmicas, revisado por Doherty en [29]. Este modelo
fue ideado en el ámbito de la fisica-quimica y posteriormente se aplicó con éxito a losu procesos de solidificación y a transformaciones en estado sólido. Según este modelo, la
barrera de energía (AG*) que se ha de superar para que tenga lugar la formación de una
región nueva ordenada y libre de dislocaciones (núcleo), capaz de crecer posteriormente
(embrión o núcleo), depende fundamentalmente de dos factores: la energía libre por unidad
de volumen y la energía interfacial núcleo/matriz. Por un lado la nucleación se ve
favorecida porque da lugar a un mayor ordenamiento de la estructura, lo que conduce a un
decrecimiento de la energía libre por unidad de volumen (AG~). Por otro lado la nucleación
de un embrión supone la formación de una intercara embrión/matriz, lo que requiere un
aporte de energía. Según estas consideraciones,
AG*={ay3/ AGV2 }ftcos6), (1.2.1)
donde y es la energía interfacial núcleo/matriz, a es un número que depende de la forma de
la nueva región que se nuclea (a=lót/3 para un núcleo esférico) y jlIcosO) es una fUnción
que varía entre 0.1 y 0.5. En una matriz que contenga N~ átomos por unidad de volumen, la
densidad de núcleos, n~*, vendría dada por:
n~* NveXPQAG*ñ<T), (1.2.2)
y la velocidad de formación de nuevos granos, L, (m~3 0) seria:
Jv=gnv* (1.2.3)
El parámetro cinético 3 incluye varios términos como la velocidad con la que los átomos
pasan a formar parte del nuevo embrión (proporcional a la movilidad de la intercara
embrión/matriz) y la reducción en el valor de equilibrio de nv* debida a la disminución del
número de embriones, a medida que éstos se transforman en granos.
Se ha comprobado que el modelo cinético de fluctuaciones térmicas predice con
mucha exactitud fenómenos como la nucleación homogénea durante un proceso de
solidificación. Sin embargo, las predicciones de este modelo no son muy adecuadas para
describir el fenómeno de recristalización. Esto es debido a que los valores de la energía
almacenada durante un proceso de deformación, generalmente muy bajos, AGe 0.1-1
MPa, y el elevado valor de la energía de una frontera de grano de ángulo elevado, y 0.5
Jm2, hacen que AG* sea tan grande (del orden de 1 O8KT), que no se puedan formar nuevos
Introducción
núcleos por el mecanismo de las fluctuaciones térmicas ni siquiera a temperaturas elevadas
(1 > 0.5T,-). Por tanto, el modelo cinético no se ajusta a las observaciones experimentales.
De hecho, la velocidad de nucleación medida es aproximadamente 1050 veces superior a la
predicción del modelo!!?. Como resultado de este desacuerdo, se ha aceptado que el
fenómeno de nucleación no ha de entenderse como un proceso de construcción átomo a
átomo de granos completamente nuevos, sino como el crecimiento de granos a partir de
pequeñas regiones como subgranos restaurados o celdas de dislocaciones que ya estaban
presentes en la microestructura del material.
¿9 Zonas de nucleación
Debido a la escasa movilidad de la mayoría de las fronteras de ángulo bajo [30],
aproximadamente sólo un subgrano por millón llega a ser un “núcleo” viable de
recristalización. En general la nucleación tiene lugar a partir de aquellos subgranos con
mayor desorientación r~specto al material deformado adyacente. Las zonas de nucleación
más típicas son:
1. Fronteras de ángulo alto ya presentes en el material deformado.
2. Bandas de “transición” que separan zonas de un grano que poseen distinta
orientación debido a que en ellas se han activado distintos sistemas de
deslizamiento cristalográfico.
3. Zonas deformadas que rodean partículas de tamaño elevado.
4. Zonas muy desorientadas dentro de bandas de cizalla.
c) Recristalización en aleaciones con segundasfases
La mayoría de las aleaciones comerciales poseen segundas fases y éstas influyen en el
proceso de recristalización. En la actualidad se conoce bastante bien cómo controlar la
distribución de partículas de segunda fase en la microestructura de un material. El estudio
de la influencia de las partículas de segunda fase en el proceso de recristalización
permitiría utilizar éstas como herramienta para controlar el tamaño de grano y la textura
del material durante el procesado termomecánico. Según Humphreys [29], los efectos de la
presencia de una segunda fase en el proceso de recristalización dependen del tamaño de las
partículas.
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Las panículas de tamaño superior a 1 gm en una aleación deformada están rodeadas
por una zona de elevada densidad de dislocaciones y con un gradiente de orientaciones
apreciable. Estas zonas son ideales para que tenga lugar el proceso de nucleación. Este
fenómeno recibe el nombre de “nucleación estimulada por panículas” (PSN, Particle
Stimulated Nucleation) [29]. Las panículas pequeñas (d < 1 gm) y poco espaciadas anclan
las fronteras de grano, fenómeno que recibe el nombre de anclaje de Zener. Esto impide o
retrasa el proceso de recristalización.
1.2.3.2 Recristalización continua (Gibbs II)
En este tipo de procesos la evolución de la microestructura de deformación a una
microestructura formada principalmente por granos libres de dislocaciones separados por
fronteras de ángulo alto se realiza de forma homogénea en todo el material. En la reciente
revisión de Doherty y cols. sobre transformaciones continuas [29], se afirma que éstas
consisten en un aumento de la desorientación de las fronteras mediante interacciones a
cono alcance entre dislocaciones y subfronteras, de forma similar a un proceso de
restauración. Por ello la recristalización continua se designa también mediante el nombre
“restauración extendida”. La diferencia enjire los procesos de restauración y recristalización
continua es que en este último caso las fronteras de ángulo alto, una vez formadas, migran.
En ocasiones no se puede hacer una distinción clara entre ambos y es entonces cuando la
clasificación tradicional de los procesos de evolución microestructural a temperatura
elevada pierde sentido.
La recristalización continua se ha observado sobre todo en aleaciones bifásicas. En
ocasiones un mismo material puede recristalizar de forma continua y discontinua
dependiendo de la temperatura de recocido [38,39). Según Hirsch y Lúcke [40], esto se
debe a la interacción entre los procesos de precipitación y recristalización. A temperaturas
intermedias tiene lugar la precipitación de determinados compuestos (las partículas anclan
las fronteras) que a altas temperaturas están ya en solución sólida. La recristalización
continua tiene lugar preferentemente en materiales con texturas uniformes ya que los
gradientes de textura pronunciados constituyen zonas propicias para la nucleación de la
recristalización discontinua. Así mismo, la recristalización continua ocurre
preferentemente en materiales muy deformados, en los que la distribución de dislocaciones
es más homogénea. En materiales con deformaciones intermedias tiene lugar en bandas.
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En la actualidad aún no se conocen bien los mecanismos microscópicos
responsables de la recristalización continua. Nes y Hornbogen explican la formación de
fronteras de ángulo alto mediante la fUsión de subfronteras durante el crecimiento [41] y la
coalescencia [42] de subgranos. Otros autores sostienen que la recristalización continua es
un proceso dinámico, es decir, tiene lugar durante la deformación a temperatura elevada. El
aumento progresivo de la desorientación se atribuye en algunos casos a la acumulación de
dislocaciones en las subfronteras presentes en el material deformado. Según Hales y
McNelley [43],en la aleación AI-lOMg-0,lZr las dislocaciones resultan del proceso de
acomodación del deslizamiento de fronteras de grano durante la deformación superplástica.
Tsuzaki et al. [44] afirman que en el acero inoxidable dúplex 2SCr-7Ni-3Mo las
dislocaciones son debidas a la acomodación del deslizamiento cristalográfico en las
intercaras entre las fases ferrítica y austenítica. En otros casos, el aumento de la
desorientación se atribuye a la rotación de los subgranos durante la deformación.
Gudmundsson [45] estudió una aleación superplástica de AI-Zr-Si cuya microestructura de
partida era de tipo laminar, con fronteras de ángulo alto separando distintas “capas” en el
interior de las cuales predominaban las fronteras de baja desorientación. Inicialmente
tendría lugar la rotación de los subgranos más próximos a las fronteras laminares de ángulo
alto. Esta rotación daria lugar a la formación de más fronteras de desorientación elevada
sobre las que podrían rotar otros subgranos, originándose un proceso en cascada. Lyttle y
Wert [46] afirman que la rotación de subgranos y el intercambio de vecinos tienen lugar
simultáneamente. Oscarsson et al. [47] afirman que en una aleación muy deformada en la
cual la mayoría de las fronteras son ya de ángulo alto, la recristalización continua es
simplemente un crecimiento normal de grano.
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1.2.4 Teoría unificada de Humphreys sobre los
procesos de evolución microestructural a alta
temperatura
La evolución microestructural de un material a temperatura elevada no siempre se puede
incluir dentro de las categorías de restauración, recristalización y crecimiento de granos
que contempla la clasificación tradicional. Recientemente Humphreys [32,48] ha
presentado una visión global de todo este tipo de fenómenos que da cabida a las
observaciones experimentales más recientes. Esta teoría ha sido aplicada con éxito a
materiales monofásicos [32] y bifásicos [48].
Según esta nueva visión, todos los procesos de restauración, recristalización y
crecimiento de grano pueden tener lugar de forma continua o discontinua. Ambas
modalidades están representadas esquemáticamente en la Fig.4. Los procesos continuos
serían la restauración por crecimiento de subgranos, la recristalización continua y el
crecimiento normal del grano. Los procesos discontinuos serían el crecimiento discontinuo
de subgranos, la recristalización discontinua y el crecimiento anormal del grano. En
general, el crecimiento uniforme de las estructuras celulares resultantes del trabajado en




Fig.4 Representación esquemática de la evolución microestructural durante procesos
continuos (a-b) y discontinuos (c-d) [32]. Ambos han sido analizados de forma conjunta en
el modelo propuesto por Humphreys [32,48].
In traducciónu
u El modelo considera una microestructura inicial formada por celdas de
dislocaciones, subgranos y granos, caracterizada por unos valores medios de radio, R,
u desorientación, 0, energía de las intercaras (fronteras, subfronteras, paredes de
dislocaciones)1 y, y movilidad de éstas, M. Se estudian las condiciones bajo las cuales un
u (sub)grano particular de características (R,0,y, Nl) dará lugar a una inestabilidad o
evolucionará de forma homogénea con el resto de la matriz. Para ello se tiene en cuentau que cuando un (sub)grano aumenta su radio en AR, aumenta la energía de la intercara y
disminuye la energía almacenada en la microestructura:u AEíniercarr8itaj3RAR (1.2.4)
AEa¡,nacenadr47tgR
2EvAR, (1.2.5)u donde a y 3 son constantes próximas a la unidad. El único micromecanismo contemplado
es la migración de (sub)fronteras. Considerando finalmente que si el (sub)grano particularu
tiene unos valores de R y y iguales a los de la colectividad no crecerá, y asumiendo el
modelo de Hillert [49] para la velocidad de migración de una frontera de grano, se llega a
la siguiente condición de inestabilidad:
kMy RMy
0u ___ ___My- (1.2.6)R - 4R
u Por tanto, el desarrollo de una inestabilidad (un (sub)grano crece de forma inestable)depende de la relación entre el tamaño, la orientación, la movilidad de las (sub)fronteras de
u un (sub)grano individual y los valores medios de estos parámetros asociados a la
colectividad de (sub)granos que integran la microestructura.
u las que Las conclusiones de este modelo relevantes para este trabajo de investigación son
siguen:
u (a) Una colectividad de subgranos de desorientación media, 6<50 es intrínsecamente muy
inestable.
u (b) Una colectividad de subgranos muy desorientados, 6>100, es muy estable.
(c) Sólo se producirá una inestabilidad cuando la desorientación de un (sub)grano
u particular sea mayor que la desorientación media de la colectividad, 0> e.





(e) En presencia de una dispersión de partículas de segunda fase, la evolución de la
microestructura depende además del parámetro Z (Z=3F~ Bid), donde F~ es la fracción
de volumen de segunda fase y d el tamaño medio de las partículas.
(O Se propone que el micromecanismo predominante durante la “recristalización

























































































































cristalinos. La textura así obtenida recibe el nombre de microtextura. De esta forma se
puede acceder también a la información relativa a la naturaleza de las fronteras de grano
presentes en el material (o mesotextura). Rigurosamente la información que proporciona la
macrotextura debe poder obtenerse mediante microtextura siempre que estadísticamente se
estudien suficientes cristales. Además, la microtextura permite conocer la distribución
espacial de las distintas orientaciones en la microestructura. Para obtener la microtextura se
desarrollaron técnicas basadas en la difracción de electrones que utilizan como herramienta
los diagramas de kikuchi. Los primeros diagramas de Kikuchi obtenidos mediante difracción
de electrones retrodispersados (EBSD) fueron observados ya en 1954 [55]. Sin embargo, su
uso no se difundió hasta comienzos de los anos 70 [56]. La utilización de diagramas de
Kikuchi como herramienta para medir la textura de policristales en el microscopio
electrónico de barrido fue desarrollada por Dingley a comienzos de los años 80 [57] y la
automatización del sistema se llevó a cabo hace sólo una década [57,58]. En la actualidad
existen varios sistemas de EBSD en el mundo. En este trabajo de investigación se utilizó el
situado en la Escuela Naval para Posgraduados de Monterey, California, Estados Unidos.
1.3.1 Representación de la textura
1.3.1.1 Figuras de polos directas
La textura se ha descrito tradicionalmente por su proximidad a una o varias orientaciones
ideales. Este método se aplica sobre todo a materiales cúbicos laminados durante su
procesado, como los utilizados en este trabajo de investigación. La textura de estos
materiales se expresa mediante indices de Miller de orientaciones cristalográficas ideales de
la siguiente forma: (DN)[DL], donde DN es la dirección cristalina normal al plano de
laminación y DL es la dirección cristalina paralela a la dirección de laminación.
Generalmente, se hace referencia a familias de planos y direcciones, {DN} <DL>.
Algunas orientaciones ideales típicas en aleaciones de aluminio laminadas son, por ejemplo,
{001}<zlOO> (orientación “cubo”), {011}cZ211> (orientación ‘Matón”), {112}’c111>
(orientación “cobre”).
Las figuras de polos son el método utilizado tradicionalmente para describir la
textura mediante orientaciones ideales. Son representaciones de determinadas familias de
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planos (h,k,l), (generalmente {OOl}, {Ol 1} y {11l} en materiales fcc, por ser los de más
baja multiplicidad) en una proyección estereográfica cuyos ejes son paralelos a los ejes de la
muestra (DL, dirección de laminación y DT, dirección transversal). En la Fig.2 se
representa el proceso de construcción de una figura de polos en proyección estereográfica.
En la Fig .3 se han dibujado las figuras de polos correspondientes a las orientaciones ideales






• Fig.2 Construcción de figuras de poíos en proyección estereográfica. (a) Proyección de las
direcciones <001> sobre la esfera de referencia; (b) proyección de las direcciones <001>
sobre el plano ecuatorial de la esfera (polos), tomando como foco de la proyección el poío Sur
de la esfera; (c) repetición del proceso con otros cristalitos con orientaciones parecidas; (d) y
(e) representación de la densidad de polos mediante contornos de intensidad.
a) b)
T ‘DT
Fig.3 a) Texturatipo cobre; b) textura tipo latón.
1.3.1.2 Figuras inversas de polos
En ocasiones es útil conocer la dirección cristalina paralela a una dirección en la muestra,
como DL, DT, la dirección normal, DN o, por ejemplo, el eje de tracción. Para ello se utilizan
las figuras de poíos inversas, en las que los ejes de referencia son los ejes cristalinos <001>,
<011> y <111>. Generalmente en las figuras de poíos inversas no se hace distinción alguna
entre familias de direcciones, y por tanto se representan mediante la “zona fUndamental” de la
proyección estereográfica, el triángulo estereográfico, de tal forma que sólo un polo de cada
familia estará incluido en el mismo. La Fig.4 es una figura inversa de poíos que representa la
DL
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polos en la que se han representado las direcciones DL, DT y DN de una chapa de aluminio
laminada, de textura “cobre”, {112} <111>
Fig .4 Figura inversa de polos correspondiente a una chapa de aluminio laminada, con
textura “cobre”, { 1 12} < 111>. Se han representado las direcciones longitudinal (DL),
transversal (DT) y normal (DN).
1.3.1.3 Función de distribución de orientaciones (FDO)
Las figuras de poíos fueron consideradas representaciones suficientemente exactas de la
textura de los materiales hasta 1960 y aún hoy son ampliamente utilizadas. Sin embargo la
información que proporcionan es limitada. Asf, mediante las figuras de poíos es diffcii
distinguir componentes secundarias de la textura y no proporcionan información cuantitativa
acerca de las fracciones de volumen de las distintas componentes. Con el fin de obtener una
mejor descripción de la textura se introdujo hacia 1960 la función de distribución de
orientaciones (FDO), f(g) = fQpj, cb, 92), definida en el espacio de orientaciones 50(3). Los
ángulos (9i, <It 92), llamados ángulos & Euler, son los giros que hay que realizar sobre el
sistema de referencia de una red cristalina dada (en el sistema cúbico <100> - <010> -
<001» para hacerlo coincidir con el sistema de referencia de la muestra (en materiales
laminados DL-DT-DN). Existen varias formas de escoger los ángulos de Euler. En este
estudio se han utilizado los ángulos que representan las rotaciones sucesivas dibujadas en la
Fig.5. Los ejes del sistema de referencia de la muestra se designan con las letras XYZ y los
del cristal con las letras X’Y’Z’ Inicialmente, ambos sistemas de referencia coinciden. A
continuación el sistema de referencia cristalino se gira primero un ángulo 9í alrededor del
eje Z’ (ó Z), después un ángulo <1> alrededor de X’ (en su nueva posición), y finalmente un
ángulo 92 alrededor de Z’ (en su nueva posición). En general, O=91=2n,0=cb=21y
















Fig.5 Angulos de Euler.
Debido a la simetría cristalina y a la simetría de la muestra, puede ocurrir que varios
puntos del espacio de Euler correspondan a orientaciones equivalentes. Así, el “dominio
fundamental” del espacio de Euler, en el cual cada orientación esté representada por un
único punto varía en función de las simetrías. En la tabla 1 se especifica el dominio
fundamental del espacio de Euler correspondiente a una muestra con simetría ortorrómbica
(chapa laminada) y a distintas simetrías cristalinas.
Tabla 1. “Dominio fundamental” del espacio de Euler en función de la simetría cristalina para
una muestra con simetría ortorrómbica (chapa laminada).
La PDO representa la densidad de probabilidad de que una orientación, g, esté
comprendida dentro de un elemento de orientación dg. Se define así:
dV (1.3.1)
y
donde dV denota la suma de los elementos de volumen de la muestra que poseen una
orientación g ó están comprendidos dentro de un elemento de orientación dg alrededor de
ésta y Y es el volumen total de la muestra. La función f(g), por tanto, no sólo permite
distinguir todas las componentes de la textura, sino que además proporciona una descripción
estadística de la fracción de volumen de cada una de ellas. En [59] se puede encontrar un
análisis detallado de la PDO. En la Fig.6 se representa la PDO de cobre laminado un 95%;
(a) (b)
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a) en el dominio fundamental del espacio de Euler y b) en secciones 92=cte de dicho
espacio. La forma más usual de representar FDOs es mediante cortes 92=cte ó 9Úcte.
Fig.6 Representación de la FDO correspondiente a cobre laminado un 95% a) en el dominio
fundamental del espacio de Euler y b) en secciones 92=cte [60].
1.3.2 Macrotextura
1.3.2.1 Obtención de la FDO mediante macrotextura
Los datos necesarios para construir las figuras de poíos se obtienen a partir de la intensidad
del haz de rayos X difractado por determinadas familias de planos en un volumen de
material que contiene decenas de miles de granos. A partir de las medidas de intensidad
recogidas, se calcula la función densidad de polos, Ph, donde h~(h,k,l) es un vector unitario
fijo en el sistema de referencia de la red cristalina. Esta función representa la fracción de
volumen de cristales cuyo vector h~(h,k,l) es paralelo a una determinada dirección en el
sistema de referencia de la muestra, y, (es decir, cuyo haz de planos (h,k,l) es perpendicular
a y). Comúnmente se denota por Pgy). Esta función es proporcional a la intensidad del haz
difractado.
La PDO se calcula de forma analítica a partir de las figuras de poíos. La función
densidad de poíos, Pgy). y la PDO estén relacionadas de la siguiente forma:
1 Jf(g)dg
~h(Y) = (1.3.2)
La integral se extiende a todas las orientaciones del espacio en las cuales la orientación del
plano (h,k,l) respecto al sistema dc referencia de la muestra es la misma. Por tanto, las figuras
de polos son proyecciones de la PDO en un espacio de dos dimensiones.
El cálculo de f(g) requiere invertir la ecuación integral (1.3.2) (polefigure inversion> y
resolverla. Esto no es sencillo y para ello es necesario hacer varias aproximaciones. Aunque
teóricamente serían necesarias infinitas figuras de polos, se ha comprobado que para obtener
una buena aproximación a la PDO es suficiente tomar un número limitado de ellas. Este
número depende de la simetria cristalina y de la intensidad de la textura, como se puede
observar la Tabla II.
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Fucrtc (=3) (=5) (=6) (=8) (=12)
Débil (=2) (=3) (=5) (=6) (=7)
Tabla II. Número de figuras de poíos necesario para el cálculo de la FDO.
Existen varios métodos para resolver la ecuación (1.3.2). El más utilizado es el
método de los armónicos (harmonic method), desarrollado por Bunge [61]. Otros métodos
conocidos son, por ejemplo, el vectorial (vector method) [61]y el método WIMV [62-64].
A continuación se describe brevemente el método de los annónicos, que es el
utilizado en este trabajo. Este método consiste en aproximar la función f(g) por un
desarrollo en serie de Fourier tomando como base los armónicos esféricos generalizados.
Estas funciones forman un sistema ortogonal y completo en el espacio de SO(3). Así,
o, M(flN(l)
f(g) = Z~~C~T7(g)~ (1.3.3)
1—0 g—O y—O
donde CV son los coeficientes del desarrollo, que hay que calcular, y ~~V(g) son los
armónicos esféricos generalizados. Si se expresa g en función de los ángulos de Euler en
(1.3.3), se obtiene:
o, M(l)N(I)
«g) = ~ (1.3.4)¡=0 goO .>=0
siendo p~~QI) las funciones de Legendre asociadas. Sustituyendo (1.3.4) en (1.3.2) se
obtiene la siguiente relación entre la función densidad de polos, Pi1(y), y los coeficientes del
desarrollo, CV~ [65]:
o, M(¡)N(1)
~h(Y) = XXZCVkY(h)k>(y), (1.3.5)
loO ~t=Ov=0
donde Ú(h) y k;(y) son armónicos esféricos de superficie (funciones en un espacio de
dos dimensiones). En general, tanto los coeficientes correspondientes a términos pares (1 par)
como impares (1 impar) son distintos de 0.
La ley de Bragg establece la condición para que tenga lugar un fenómeno de
difracción en un determinado haz de planos, representado en el sistema de referencia de la red
cristalina mediante un vector h de dirección conocida (normal al haz de planos) y de sentido
(signo) indeterminado. Esto implica que todos los experimentos de difracción son
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centrosimétricos y no penniten discriminar los vectores de la red cristalina +h y —h [66].Esta
observación se refleja matemáticamente en (1.3.5) si tenemos en cuenta que para los




El segundo miembro de (1.3.6) se anula cuando 1 es impar aunque los correspondientes
coeficientes CV sean distintos de 0. Por tanto, a partir de las figuras de poíos sólo es
posible calcular los términos pares de la serie. La PDO calculada de esta forma recibe el
nombre de “función de distribución de orientaciones reducida”, f(g). La PDO verdadera,
f(g), se puede escribir, por tanto, como una suma de dos términos:
f(g)= f(g) + f(g), (1.3.7)
donde f(g) está formada por los términos impares de la serie. Existen bastantes similitudes
entre f(g) y la FDO verdadera, f(g), debido a que los términos impares de la serie con 1=1,
3, 5, 7 y 11 no existen. Además, cuando 1 es grande, los términos impares correspondientes
son pequeños y, lo que es más importante, comparables a los términos pares [65]. Por
tanto, los términos impares no cambian radicalmente el carácter de la FDO, pero si afectan
a ciertos detalles de su estructura. Así, si no se consideran, aparecen máximos de intensidad
ficticios (denominados “fantasmas” o “ghosts”), se reduce la intensidad de los máximos
verdaderos e incluso puede ocurrir que la FDO tome valores negativos para ciertas
orientaciones, lo que es absurdo tratándose de una función de distribución de probabilidad.
En la actualidad existen varios procedimientos analíticos que permiten estimar
aproximadamente los términos impares de la serie. [65]. El utilizado en este trabajo de
investigación es un método iterativo que se basa en imponer que la FDO sea positiva en
todo el espacio de Euler. En una primera aproximación (ecuación (1.3.8)) se considera que
la FDO verdadera, f(g), es igual a la FDO reducida, f(g), calculada a partir de las figuras
de poíos. La FDO así calculada (fo(g)) toma valores negativos en determinados puntos del
espacio de Euler, por lo que es necesario introducir un factor de corrección, ?~ f¡(g),
(términos impares) que sea igual a O donde fo(g) sea positiva o nula, e igual a —fo (g) donde
fo(g) sea negativa. Así obtendremos una FDO “corregida”, fí(g). Matemáticamente,
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fo(g» f(g)
fi(g)= f(g)+ X1 fi(g)
f,1(g)= f11-i(g)+ Xu n(g), (1.3.8)
donde fn(g)= 0 sifn-i(g) =0
fn-i(g) si fn-i(g) <0
y X es un factor de corrección que asegura la convergencia de la serie. El proceso iterativo
termina cuando f~® es positiva en todo el espacio de Euler, cuando no se observa ninguna
mejora, o cuando se ha realizado un número de repeticiones prefijado previamente por el
usuario. Al finalizar el proceso se obtiene una estimación aproximada de f(g),
f(g) = f 4g). Otro método utilizado frecuentemente para aproximar f(g), consiste en
modelar la FDO como una superposición de distribuciones de orientación de tipo gaussiano.
El método de los armónicos permite, pues, estimar la FDO desarrollando esta
función en una serie de infinitos términos (ec. (1.3.3)). Sin embargo en la práctica no es
posible trabajar con series ilimitadas. Truncar la serie introduce un error, denominado
“error de truncamiento”, cuyo valor aumenta a medida que disminuye el número de
términos de la serie considerados (lma~.). El valor de l~ para el cual el error de truncamiento
es despreciable depende de la simetría cristalina y de la intensidad de la textura, como
indica la Tabla III.
Simetría cnstalrna
Tipo de textura Cúbica Hexagonal Tetragonal Trigonal Ortorrómbica
Fuerte 34 28 22 22 22
Débil 22 16 16 16 12
Tabla III. Valores de 1am para los cuales el error de truncamiento es despreciable.
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Sin embargo, algunos electrones, después de una o varias reflexiones inelásticas con poca
pérdida de energía, inciden posteriormente en posición de Bragg sobre un haz de planos
cristalinos y son difractados bajo un ángulo de Bragg a lo largo de las generatrices de dos
conos, como se muestra en la Fig.9. Los ángulos de Bragg son mucho más pequeños que
los dibujados en la Fig., típicamente 0.5”, y por tanto la apertura de los conos es muy
grande. Generalmente la intensidad de los haces difractados es distinta a lo largo de cada
uno de los conos, debido a que la dirección del haz de electrones inelásticos no coincide ya
con la dirección del haz incidente original. Así, la intersección de los conos de difracción
con una pantalla plana es un conjunto de pares de líneas, una más clara y otra más oscura
(Fig.9). La anchura de las líneas es inversamente proporcional al espaciado interpíanar y
depende también de ciertas características del sistema como la distancia de la cámara a la
muestra y la distancia de trabajo en el MEB. El ángulo entre dos pares de líneas (o bandas)
de Kikuchi es equivalente al ángulo interpíanar entre los planos cristalinos asociados con
cada una de las líneas. Las intersecciones entre varias líneas, también llamadas poíos,
corresponden a direcciones importantes de la red cristalina, comunes a varios planos, y
reciben el nombre de ejes de zona.
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Fig.9 Esquema en el que se ilustra la formación de los pares de líneas de Kikuchi en el
espacio recíproco.
Los diagramas de Kikuchi son, por tanto, “mapas de distancias angulares” que
reflejan la simetría de la red cristalina. A partir de la situación de los ejes de zona es posible
determinar la orientación de la red. La calidad del diagrama (definición de las líneas) refleja
cualitativamente el grado de deformación del cristal.
1.3.3.2 Obtención de la FDO mediante microtextura
Las figuras de poíos, que pueden ser discretas o con contornos, son las representaciones
más sencillas y que resultan más familiares, pero no son las más adecuadas. La técnica de
EBSP proporciona directamente información acerca la orientación de cada red cristalina,
gi=giQpj, <1>, tp~). Esta información se degrada cuando se presenta mediante figuras de polos,
que son esencialmente proyecciones ¿‘¡dimensionales del espacio de orientaciones.
Así, la forma más adecuada de representar la microtextura es también mediante la
FDO. La técnica de medida de orientaciones individuales permite calcular directamente la
FDO verdadera, f(g), es decir, tanto los términos pares como los impares de la serie (ec.
1.3.3). Para ello se aproximan todas las orientaciones individuales por gaussianas [69], con
las que se formula una expansión en serie infinita. La FDO resultante será una función que
presentará picos en cada una de las orientaciones individuales medidas, gi, y será nula en el
resto (Fig. loa). Si se trunca la serie, los picos individuales se ensanchan y solapan unos con
otros (Fig. lOb) de tal forma que, al considerar un número de términos suficientemente bajo,








Fig. 10 Truncamiento de la serie de la FDO verdadera que permite obtener una función
suave que representa la densidad de orientaciones, f(g).
1.3.3.3 Mesotextura
La mesotextura de un material es la naturaleza de las fronteras de grano presentes en su
microestructura. Recientemente está cobrando gran importancia el estudio de la mesotextura,
puesto que numerosos fenómenos como la segregación, la corrosión intergranular, la
recristalización, el deslizamiento de fronteras de grano, etc... dependen de la naturaleza de las
fronteras de grano presentes en el material [70].
La mesotextura se puede describir mediante un “par eje/ángulo” (t/O). El “eje de
rotación”, £, es la dirección cristalina alrededor de la cual es necesario girar una de las
redes un ángulo O para hacerla coincidir con la otra. Los índices de Miller de £ son comunes
a ambas redes. e recibe el nombre de “ángulo de desorientación”. Esta representación es la
más utilizada, ya que muestra de forma muy directa ciertas características de las fronteras
de grano (por ejemplo, es inmediato distinguir una frontera de ángulo bajo de una de ángulo
alto mediante la representación eje/ángulo) y permite detectar fronteras con geometría
especial, como las CSL. En [68] se puede encontrar una tabla con las representaciones
eje/ángulo de las fronteras CSL más importantes. La forma de calcular el par eje/ángulo,
(00), se describe a continuacion.
La mesotextura se representa mediante histogramas como el de la Fig. 11. En el eje
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X se representa el ángulo de desorientación. 0. y en el eje Y la frecuencia de fronteras. La
Fig. 11 es la distribución de fronteras correspondiente a un número elevado de cubos
orientados al azar, obtenida por MacKenzie en1958 [71].
Fig. 11 Distribución al azar de McKenzie.
El par eje/ángulo se calcula a partir de los ángulos de Euler como se describe a
continuación. Una orientación individual se representa mediante una “matriz de
orientación”, G, cuyos elementos se relacionan con los ángulos de Euler de la siguiente
forma:
gii= c0591c0592 + sen9icoscI~ sen(p2
g12= cos9lsen(p2 — sen9icos<b c0592
gn~ —sen<pisen4~
g2i = sen9i c0592 — c0591 cos<bsen92
g22= sen(pi 5en92 + cos9i cos(I) cos(p2
g~= cos(pisen<I~
gsi = sen<I~ sen9z
g32= — sen4~ c0592
g33= cos4> (1.3.9)
La “matriz de desorientación” entre das redes cristalinas contiguas (Dt>, se calcula a partir
de las matrices de orientación de cada una de ellas, Gi y Gz, de la siguiente forma:
= GV’ ~h (1.3.10)
A partir de la matriz de desorientación, D*, se calcula directamente el par eje/ángulo:
fl=d*n~d*32
£2 = d~¡ —
= d~«i=— d*2l
cose = (d*n + d*22 + d*n — 1) (1.3.11)
Dada la elevada simetría del sistema cúbico es posible encontrar 24 matrices
equivalentes D~ o=lc~ que representen la desorientación entre dos redes cristalinas. Para ello
39 Introducción
basta premultiplicar D* por las matrices correspondientes a las 24 operaciones de simetría
de este sistema, SI(í=1.24).
(1.3.12)
A cada matriz D~ le corresponderá un par eje/ángulo. De todos ellos se elige por convenio
aquel par con el ángulo de desorientación, 0, más pequeño.
Atendiendo al ángulo de desorientación se ha establecido la siguiente clasificación de las
fronteras de grano [72]:
a) Fronteras de ángulo bajo: O < 50
b) Fronteras de ángulo intermedio: 50 =9 < 200
e) Fonteras de ángulo alto: O > 20~
La estructura de las fronteras de grano es todavía bastante poco concocida. En 1949,
Kronberg y Wilson [73]formularon la teoría CSL, según la cual las fronteras se clasifican
atendiendo al grado de acoplamiento entre las dos redes cristalinas que separan. El modelo
se basa en construir una superred con las posiciones atómicas coincidentes de dos redes
cristalinas adyacentes. En la Fig.12 se muestran dos redes interpenetradas, en las que la
superred (círculos negros) estaría formada por una de cada 5 posiciones atómicas. Se define
el grado de acoplamiento, E, como:
= Volumen de celda de superred (1.3.13)
Volumen de celda de red
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Fig.12 Frontera CSL X5.
Debido a su elevado grado de orden, algunas fronteras CSL tienen propiedades
especiales. Por ejemplo, las fronteras ~3 y Sil son muy poco energéticas [74]. La frontera
57 posee poca energía y alta movilidad, por lo que juega un papel importante en procesos
como la recristalización discontinua [29].Las fronteras con un elevado valor de 5 son
fronteras de ángulo alto. Para distinguirlas de las fronteras de ángulo alto no CSL, a ésta
últimas se les denomina fronteras desordenadas o al azar. Se ha comprobado, por ejemplo,
que las fronteras de ángulo alto desordenadas tienen más facilidad para deslizar que las
fronteras de ángulo bajo o las fronteras CSL [75]. La descripción de las fronteras CSL
mediante pares eje/ángulo está tratada en [76].
En las microestructuras reales, sin embargo, no existen fronteras CSL exactas y por
ello es necesario definir un “criterio de aproximación”, que determine cuándo una frontera
está “suficientemente cerca” de una frontera CSL exacta para poder ser considerada como
tal. En este trabajo de investigación se ha utilizado el “criterio de Brandon” [77], según el
cual la “desviación permitida” viene dada por:
AO= K (1.3.14)
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1.4 Texturas de aleaciones de aluminio
El análisis de las orientaciones preferentes ha demostrado ser una herramienta muyU poderosa para estudiar la evolución microestructural, puesto que todos los procesos a los
que es sometido un material van dejando sucesivas “huellas” en la textura del mismo.Así, recientemente ha sido posible profundizar en el conocimiento de fenómenos como la
u laminación (1.4.1), la recristalización (1.4.2) y la deformación superplástica (1.4.3). Losresultados más importantes del análisis de texturas relacionados con estos procesos se
describen a continuación.
1.4.1 Texturas de laminación
Son un caso particular de una categoría más amplia, las texturas de deformación.
u 1.4.1.1 Observaciones experimentales
El conocimiento de las texturas de laminación es muy relevante para este trabajo deU investigación porque todos los materiales estudiados son chapas laminadas. Por tanto, el
proceso de laminación determinará la textura resultante del procesado, que influirá deu forma determinante en la respuesta posterior del material.
Este apartado se dedica a revisar el conocimiento actual de las texturas queu
resultan después de un proceso de laminación de materiales ccc que poseen una energíau de defecto de apilamiento elevada, como el aluminio y sus aleaciones.Existen numerosos estudios acerca de la evolución de la textura durante el
U proceso de laminación [78-102]. Todos coinciden en afinnar que las orientaciones
cristalográficas de un policristal de estructura cúbica centrada en las caras después de un
U proceso de laminación están distribuidas a lo largo de las fibras a y ~3en el espacio de
Euler.
u
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Fig. 1 Situación de las fibras a y 13 en el espacio de Euler.
u En la Fig. 1 se ha representado la situación de ambas fibras en el dominio fundamental
del espacio de Euler para materiales ccc. La fibra a está formada por todas aquellasu orientaciones cuyo plano de laminación es el {O1 1}, incluyendo, por ejemplo, la
u componente de latón, {011}<211>(B) y la componente Goss, {011}<100> (G).Aunque existen varias definiciones de la fibra 13 [81],sólo ligeramente diferentes unas
de otras, todas coinciden en afirmar que incluye las orientaciones comprendidas entre la1 componente de latón, {011}<211>(B) y la componente cobre, {112}<111> (C),
pasando por la componente 5, { 123} <634>.u
El grado de laminación influye decisivamente en la textura. Después de pequeñasu deformaciones (20%), las orientaciones están distribuidas homogéneamente en las
proximidades de las fibras a y 1~ [78-79,82].A medida que aumenta el grado deU deformación las orientaciones en las proximidades de las fibras migran hacia éstas
rápidamente y, simultáneamente aunque más despacio, se mueven a lo largo de las fibrasU [82], como muestra la Fig .2. Las orientaciones evolucionan por la fibra a en dirección a
la componente B y desde ésta por la fibra ¡3 en dirección a la componente C,U concentrándose después de deformaciones muy elevadas en torno a componentes
individuales estables, que dependerán principalmente de la temperatura de deformación.U Por ejemplo, cuando la laminación tiene lugar en frío, las componentes predominantes de
la textura son principalmente la C y la 5 [78-79,82].En cambio, cuando la laminación esU en caliente, las componentes principales son la de latón, B, y también, en menor medida,





componentes finales algo diferentes a las mencionadas, como la {0 11} <332>, alejada
sólo unos 100 de la componente E [89].
Fig.2 Evolución de las componentes a lo largo de las fibras a y 13 durante un proceso de
u laminación en frío después de deformaciones elevadas.
1.4.1.2 Modelos teóricos
La evolución de la textura durante un proceso de laminación se ha simulado
U utilizando distintos modelos de deformación plástica de policristales. Los modelos deTaylor [90]y Sachs [91].que hoy ya se consideran clásicos, se han utilizado
u profusamente para este tipo de simulaciones en la última década. En ambos se consideraque el único mecanismo operativo es el deslizamiento cristalográfico, que éste es
u homogéneo dentro de cada granQ y que la deformación de un grano está determinadaúnicamente por su orientación. Según el modelo de Taylor (también llamado FC o “fulí
U constraints”) todos los cristales de un policristal experimentan el mismo cambio de formadurante la deformación (Fíg.3). La compatibilidad de la deformación se consigue
U mediante la activación de al menos cinco sistemas de deslizamiento. Según el modelo de
Sachs (también llamado NC o “no constraints”) que todos los cristales están sometidos a
la misma tensión, lo que conduce al cambio de forma representado en la Fig.3.
Taylor
Sachs
u Fig.3 Cambios de forma asociados a los modelos teóricos de plasticidad policristalina deTaylor y Saclis.
u
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Estos modelos representan casos extremos. Posteriormente fueron mejorados por
Leffers [92], que ideó los modelos RC (“relaxed constraints”), en los cuales se admitían
además otros cambios de forma. Los cambios de forma correspondientes a los principales
modelos RC, que reciben el nombre de modelos C, 5 y B se han dibujado en la Fig.4.
Fig.4 Cambios de forma asociados a los modelos RC.
Las texturas de laminación simuladas utilizando los modelos de deformación de
policristales descritos reflejan con bastante exactitud las obtenidas experimentalmente
[78-80]. Sin embargo, en general las texturas experimentales son más difusas que las
simuladas. Además, estos modelos no explican la estabilidad de la componente B durante
la deformación en caliente. Los modelos que predicen la estabilidad de esta componente
son el de Sachs y el modelo B. Sin embargo, los cambios de forma asociados con estos
modelos son muy poco probables en materiales con granos “pancake”, debido a que se
introducirían elevadas tensiones internas. La componente es estable en materiales de baja
energía de falta de apilamiento en los que tiene lugar el fenómeno de maclado [80, 93].
Aunque se han formulado varias explicaciones para explicar la estabilidad de la
componente B durante la laminación en caliente de materiales de elevada energía de falta
de apilamiento, hoy en día es todavía un tema de debate científico. En el apartado






1.4.1.3 Estabilidad de la componente de latón, {O11} <211> (B)
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decir distintos de los {111} <110>. En concreto, afirman haber observado en sus
muestras lineas de deslizamiento en planos {112}. Observaciones parecidas han
sido publicadas por Bacroix y Jonas [99].
(c) Finalmente otros autores [88,100]proponen incluir en los modelos de
deformación policristalina los efectos de la sensibilidad a la velocidad de la
deformación, m. Afirman que la estabilidad de la componente B está favorecida
en materiales con elevado valor de m.
1.4.1.4 Gradiente de textura
Existen numerosos estudios que describen la existencia de un gradiente de textura a
través del espesor de materiales laminados [88-89, 101-102]. Este fenómeno ha sido
observado sobre todo en aleaciones de Al-Li. Frecuentemente en la zona intermedia del
material aparece una componente B y en las zonas próximas a la superficie se observa
una componente C [101-102].
1.4.2 Texturas de recristalización
La textura de recristalización está extremadamente condicionada por la deformación
plástica previa del material, que determinará las características microestructurales de
éste. En esta sección se tratarán las texturas de recristalización estática. Las texturas de
recristalización dinámica son muy parecidas a las estáticas [29].
1.4.2.1 Recristalización cliscontinna
En general, la recristalización discontinua da lugar a texturas muy distintas de las
texturas de deformación originales [29]. Puesto que este proceso consiste en la selección
de una pequeña zona del material, no es sorprendente que ésta no esté orientada según la
componente principal de la textura y el crecimiento de ésta a expensas de la matriz.
La característica más significativa de las texturas de recristalización discontinua es
la aparición de la componente de cubo, {001} < 100>. Esta componente ha sido
observada en numerosas ocasiones [103-110], pero su origen aún no se conoce con
precisión. Las dos teorías más importantes que intentan explicar la aparición de la
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componente cubo son las teorías de la “nucleación orientada” y del “crecimiento
orientado” [110]. Según la teoría de la nucleación orientada el proceso de nucleación
controla la recristalización discontinua. Éste tiene lugar preferentemente en ciertas zonas,
lo que determina la orientación de los núcleos. Según la teoría del “crecimiento
orientado”, la velocidad de crecimiento es mayor cuando la desorientación entre el
núcleo y la matriz es de 400 en torno a un eje <111>. Durante años estas teorías
representaban posiciones encontradas, que hoy parecen converger hacia un modelo
común que tiene en cuenta ambas visiones.
La mesotextura de un material que ha recristalizado de forma discontinua presenta
una distribución de fronteras semejante a la distribución al azar de McKenzie, siendo las
más frecuentes las fronteras con un ángulo de desorientación de 45” [67].
1.4.2.2 Recristalización continua
La textura resultante de un proceso de recristalización continua es prácticamente idéntica
a la textura de deformación inicial del material [29]. Esto es debido a que durante un
proceso de recristalización continua sólo tienen lugar interacciones “a cono alcance”
entre dislocaciones, subfronteras, etc...
Es frecuente observar en materiales que recristalizan de forma continua una
mesotextura especial, caracterizada por una distribución bimodal de las fronteras de
grano [67]. Predominan fundamentalmente fronteras con un ángulo de desorientación
comprendido entre los 50 y los 200 (fronteras de ángulo intermedio) y fronteras con un
ángulo de desorientación comprendido entre los 45” y los 55” (fronteras de ángulo alto).
1.4.3. Análisis de la deformación superplástica
mediante texturas
El análisis de texturas proporciona una información muy valiosa acerca de los
mecanismos de deformación responsables de la deformación superplástica. El
deslizamiento de fronteras de grano, que da lugar a la rotación aleatoria de los granos, se
asocia con un decrecimiento gradual de la intensidad de la textura, que debería llegar
incluso a desaparecer después de deformaciones elevadas. El deslizamiento de
dislocaciones o cristalográfico contribuye a estabilizar distintas orientaciones,
u
48 Texturas de aleacionesde aluminio
dependiendo del número de sistemas de deslizamiento operativos. Por ejemplo, la
actuación de 4, 6 y 8 sistemas da lugar a las fibras <110>, <111> y <100>,
respectivamente [111].
En la actualidad existen opiniones encontradas acerca de cuales son los
mecanismos de deformación predominantes durante la deformación superplástica.
Fundamentalmente se pueden resumir en cuatro, que serán tratadas detalladamente en
esta sección: (a) el principal mecanismo de deformación es el deslizamiento de fronteras
de grano y el deslizamiento cristalográfico es sólo un mecanismo de acomodación
[5,112-1 13]; (b) el deslizamiento de fronteras de grano y el deslizamiento cristalográfico
contribuyen a la deformación superplástica simultáneamente en todos los estadios de la
deformación [114-118]; (c) el deslizamiento cristalográfico es el mecanismo
predominante en los primeros estadios de la deformación y posteriormente predomina el
deslizamiento de fronteras de grano [89,119-121];y (d) el deslizamiento cristalográfico
es el mecanismo predominante durante todos los estadios de la deformación [122-128].
La aceptación general del deslizamiento de fronteras de grano, acomodado por
movimiento de dislocaciones, como mecanismo de deformación predominante durante la
superpíasticidad, es consistente con las observaciones publicadas por numerosos autores
de un decrecimiento gradual de la intensidad de la textura con la deformación [71,112].
En un proceso de acomodación las dislocaciones no se mueven en una/s dirección/es
preferentes, y por tanto estos mecanismos no contribuirían a estabilizar componentes de
la textura. Sin embargo, son también numerosos los trabajos en los que se describe la
retención preferente de ciertas orientaciones o la insignificante pérdida de intensidad de
la textura durante la deformación superplástica [114-135]. Por ello, en estos trabajos se
considera que el deslizamiento cristalográfico es un mecanismo de deformación que actúa
en respuesta a la tensión aplicada y juega un papel importante en la superpíasticidad. Se
han propuesto distintos modelos alternativos para incluir la contribución del
deslizamiento cristalográfico en la deformación superplástica.
Algunos autores afirman que la deformación superplástica es debida a la actuación
simultánea de los mecanismos de deslizamiento de fronteras de grano y deslizamiento
cristalográfico durante todos los estadios de la deformación. Edington y colaboradores
[113-118], fueron pioneros en el estudio la deformación superplástica de las aleaciones
Al-6%Cu-0.3%Zr, Al-33%Cu y Zn-40%Al mediante análisis de texturas. Concluyeron
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que la contribución de cada mecanismo depende de la velocidad de deformación: el
deslizamiento de fronteras de grano predomina a velocidades bajas, ambos mecanismosu coexisten a velocidades intermedias y el deslizamiento cristalográfico predomina a
velocidades elevadas. El número de sistemas de deslizamiento operativos depende
U también de la velocidad de deformación. El deslizamiento es simple a velocidades
intermedias y múltiple a velocidades elevadas. Las investigaciones anteriores a 1986 en
u las que se observó la actuación simultánea de deslizamiento de fronteras de grano y
deslizamiento cristalográfico fueron recopiladas por Padmanabhan y Lflcke en [129].
U Estos autores publicaron unos altos más tarde un estudio sobre la aleación superplástica
AI-6%Cu-0.3 %Zr de elevado tamaño de grano (d > 2Ogm), donde afirman que laU contribución del deslizamiento cristalográfico puede llegar a ser como mucho de un 20%
a velocidades de deformación elevadas [130]. Muy recientemente también se hanu publicado estudios en los que la deformación superplástica se atribuye a la coexistenciau del deslizamiento de fronteras de grano y el deslizamiento cristalográfico. Como
ejemplo, los trabajos de Jin y Bieler sobre la deformación superplástica a muy alta
u velocidad de deformación (high strain rate superplasticity, HSRS) de la aleación 1N9021 1obtenida por aleado mecánico [131-132],o el estudio sobre la aleación 8090 publicado en
u los Anales del último congreso internacional de superpíasticidad celebrado en Bangalore,India, en 1997 [133].
u Otros autores [89. 119-121] proponen que el deslizamiento cristalográfico es el
mecanismo predominante en los primeros estadios de la deformación (e <0.7) en
U materiales cuya microestructura inicial no es adecuada para que tenga lugar el
deslizamiento de fronteras de grano. Por ejemplo, en materiales cuya microestructura
U inicial está formada por granos alargados o con forma de pancake, el movimiento de
dislocaciones daría lugar a la formación de granos equiaxiales, aptos para deslizar [89].
U Alternativamente, se ha propuesto que el deslizamiento cristalográfico juega un papel
importante en los primeros estadios de la deformación en materiales cuya estructura
u inicial resultante del procesado termomecánico no está recristalizada, sino que consta
básicamente de subgranos y celdas de dislocaciones. Este fenómeno ha sido observado enu materiales que recristalizan de forma continua, como aceros dúplex inoxidables y las
aleaciones de aluminio 7050 y Al-Zn-Mg-Cu [119-121].Se propone que el deslizamientou cristalográfico daría lugar a una recristalización continua dinámica, que consistiría en el
u
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U aumento gradual de la desorientación de las fronteras de grano debido a la adsorción de
dislocaciones. Este proceso continuaría hasta que la microestructura tuviera la cantidad
U de fronteras de ángulo alto necesaria para que el mecanismo de deslizamiento de
fronteras de grano pudiese tener lugar. El deslizamiento de fronteras de grano sería el
• mecanismopredominantedurantelossucesivosestadiosdeladeformación.
Finalmente, otros autores proponen que el deslizamiento cristalográfico es el
U mecanismo predominante durante todos los estadios de la deformación superplástica
[122-128]. Basan sus afirmaciones en estudios de textura y también hacen uso de otras
U técnicas complementarias como la microscopia de transmisión y la medida de la
U anisotropía de la deformación. Blackwell y Bate [122,124],en estudios sobre la aleación8090, observaron que la microestructura inicial está formada por bandas alargadas en lau dirección de laminación, separadas por fronteras de ángulo alto. El interior de las bandas
está formado por subgranos separados por fronteras de ángulo bajo. La estructura de
bandas era perfectamente distinguible hasta casi los últimos estadios de la deformación,u
por lo que estos autores sugieren que el mecanismo de deformación predominante noU puede ser el deslizamiento de fronteras de grano, que daría lugar a la formación de una
microestructura homogénea y por tanto, a la desaparición de las bandas. Se propone queu el mecanismo predominante durante la deformación superplástica es el deslizamiento
cristalográfico, que tendría lugar en los granos de mayor tamaflo. El deslizamiento deU fronteras de grano (difusión) se produciría en los granos más pequeños y actuaría como
mecanismo de acomodación para el deslizamiento cristalográfico. A conclusionesU parecidas llegan Jonhson et al. y Naziri et al. [125-126]al estudiar la anisotropía de la
deformación de una aleación de Zn-AI laminada en caliente. Estos autores observaronU que propiedades como el alargamiento a rotura, la relación tensión/deformación y la
sensibilidad a la velocidad de deformación dependían de la dirección de ensayo, lo que
no se puede explicar mediante un mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano, que
ocurriría de forma homogénea en el material. Li et al. [127]atribuyen al deslizamientou cristalográfico un papel preponderante durante la deformación superplástica de la
aleación de aluminio 5083, basándose en estudios de microscopia electrónica deu transmisión que revelan la presencia de dislocaciones durante la deformación en el
interior de los granos de mayor tamaño. Se descarta que estas dislocaciones formen parteu de un proceso de acomodación porque todas tienen el mismo vector de Burgers.
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Es interesante destacar que muchos materiales en los cuales se ha observado que
el deslizamiento cristalográfico juega un papel importante durante la deformación






La aleación Al-5%Ca-5%Zn fue preparada a partir de aluminio de 99.99% de pureza por la
Aluminum Company of Canada (ALCAN). El procesado termomecánico consistió en
primer lugar en la obtención de lingotes para laminación a partir del material fundido.
Posteriormente los lingotes fueron laminados en caliente a 500”C y a continuación en frío,
con reducciones de aproximadamente un 25% por pasada [135].
La composición de la aleación AI-5%Ca-5%Zn se muestra en la Tabla 2.1.
Ca Zn Fe Mg Si Cu Mn Al
5.0 4.95 0.18 0.042 0.1 <0.01 <0.01 Bal.
Tabla 2.1. Composición en % en masa de la aleación Al-5%Ca-5%Zn.
La microestructura de los lingotes estaba formada por un eutéctico fino celular y un
20% en vol, de segunda fase, Al3CaZn, en forma de barritas. Después del laminado, la
micorestructura consistía en una matriz de “granos o subgranos” finos (según palabras
textuales de Moore et al. [135])(d=1—2gm), y un 20% en volumen de segunda fase en
forma de partículas parcialmente esferoidizadas. La segunda fase posee una estructura
cristalina b.c.t. similar a la de la fase AI4Ca [136]. La interfaz entre las particulas de
segunda fase y la matriz es presumiblemente incoherente [137].
El comportamiento mecánico de la aleación Al-5%Ca-5%Zn ha sido estudiado
previamente [135, 138-141]. Esta aleación presenta un comportamiento superplástico en un
amplio rango de temperaturas y velocidades de deformación: T E (350”C-550”C) y E (1ff
~0-1W ~‘d), Los valores máximos de la sensibilidad a la velocidad de deformación, m, se
alcanzan a 10.2 s~ y el máximo alargamiento medido en estas condiciones es 600%.
U
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2.1.2 Aleaciones Al-Li: 2090 y 8090.
Las aleaciones de Al-Li cobraron creciente interés en la década de los 80 debido a que la
adición de Li simultáneamente reduce la densidad y aumenta el módulo elástico de la
aleación resultante [142].
La composición de las aleaciones utilizadas en este trabajo de investigación se
resume en la Tabla 2.2 [143].
Aleación Li Cu Mg Zr Al
2090 1.9-2.6 2.4-3.0 0.0-0.25 0.08-0.15 Bal
8090 2.4-2.8 1.0-1.6 0.6-1.3 0.04-0.16 Bal
Tabla 2.2 Rangos de composición (en % en peso) de las aleaciones 2090 y 8090.
Las aleaciones utilizadas fueron laminadas durante el procesado termomecánico. La
microestructura resultante está formada por una matriz de grano fino. Además, en la
aleación 2090 coexisten las fases T1 (AI2CuLi), T2 (Al6CuLi3) y 0’ (AI2Cu) y los
precipitados 13’ (AIsZr) y 5’ (Al3Li). En la aleación 8090 coexisten lastases 5’ (Al2CuMg)
y T1 (AI2CuLi) y el precipitado 13’ (AI3Zr).
Estas aleaciones presentan un comportamiento superplástico en determinadas
condiciones de temperatura y velocidad de deformación, que ha sido revisado en varios
trabajos [144-151].
2.1.3 Supral 2004
Este material fue proporcionado por la empresa Superform, Inc.. El procesado
termomecánico incluyó una laminación inicial a 300
0C hasta una deformación verdadera
de 2.0 y a continuación una laminación cruzada a temperatura ambiente hasta una
deformación verdadera adicional de 1.0. Como resultado del procesado se obtuvieron
láminas de 2mm de espesor. La composición quimica de las aleación Supral 2004 se
resume en la Tabla 2.3.
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Cu Zr Fe Si Zn Mii Mg Ti Li Al
5.66 0.37 0.14 0.06 0.029 0.013 0.003 0.005 0.0001 Bal.
Tabla 2.3 Composición química (en % en peso) de la aleación Supral 2004.
La microestructura inicial está formada por una matriz de aluminio, la fase tetragonal 0’
(AI2Cu) y el precipitado 13’ (AlsZr) [65].
2.1.4 Sk¡ 5083: AI-4.7%Mg-0.7%Mn
Este material fue proporcionado por la Escuela Naval de Monterey, California. La aleación
fue fabricada por la empresa Sumitomo-Kaiser. En el estado de partida se presenta en
forma de chapa laminada de 2 mm de espesor. La composición química de la aleación Ski
5083 se muestra en la Tabla 2.4.
Mg Mii Cr Fe Si Al
4.48 0.65 0.11 0.07 0.05 Bal
Tabla 2.4. Composición química (en % en peso) de la aleación Ski 5083.
La microestructura inicial está formada por una matriz de aluminio de tamaño de
grano igual a 9 gm, partículas gruesas de Al8Mg5 y una dispersión uniforme de partículas
submicrométricas de Al6Mn.
En estudios recientes [152]se ha observado que esta aleación presenta valores altos
de la sensibilidad a la velocidad de deformación, m0.5-0.65, a velocidades de
deformación de aproximadamente 5.0 x io~ 51 y a temperaturas comprendidas en el
intervalo (525”C-550”C). Los alargamientos máximos alcanzados en estas condiciones, sin
embargo, no son muy grandes (~‘400%) y por ello esta aleación se utiliza sobretodo por su




La composición químicade esta aleación se muestra en la Tabla 2.5.
Zn Mg Cu Al
5.7 2.25 1.6 Bal
Tabla 2.5. Composición química (en % en peso) de la aleación 7475.
Las características más significativas de la aleáción 7475 son su elevada
resistencia mecánica (UTS > 500MPa), su ligereza y su elevada tenacidad. Por ello se
utiliza profusamente para aplicaciones militares y aeroespaciales.
La aleación 7475 presenta un comportamiento superpiástico cuando se procesa
adecuadamente para conseguir tamaño de grano fino. El refinamiento de grano se ha
conseguido mediante dos vías: PSN [153] y recristalización continua[154]. Esta aleación
presenta alargamientos superiores a 1000% a 5 17”C en un amplio rango de velocidades
de deformación [155-156].
2.2 Técnicas de caracterización microestruetural
2.2.1 Difracción de rayos-x: macrotextura
2.2.1.1 Dispositivo experimental
La medida de la macrotextura se realizó en un difractómetro de rayos x SIEMENS
DSOOO provisto de un anillo de Euler cerrado, mediante el método de reflexión de Schulz
[157]. En la Fig. 1 se presenta un esquema del dispositivo y una fotografia del
difractómetro disponible en el Centro Nacional de Investigaciones Metalúrgicas.
Fig. 1 (Página siguiente) Difractómetro de rayos x. (a) Esquema del dispositivo. (b)





cara interior del anillo de Euler, de forma que planos (h,k,l) correspondientes a granos
cristalinos con orientaciones diferentes vayan situándose sucesivamente en posición
exacta de Bragg. En el detector se recoge la intensidad difractada en cada una de las
posiciones del portamuestras. La radiación utilizada fue Cuka.
2.2.1.2 Preparación de las muestras
El objetivo de la preparación de muestras es conseguir una superficie lisa y espejada.
Dado que la profundidad de penetración de los rayos X en aluminio es aproximadamente
de 70 gm y que los materiales analizados son de grano fino (en general, d < 10 gm), la
calidad de la superficie es importante pero no decisiva para realizar medidas de
macrotextura. Por ello fue suficiente desbastar las muestras con papeles de lija de
carburo de silicio cada vez más finos (600, 1000, 1600) y pulirías mecánicamente con un
pallo de pulido impregnado con una solución de partículas de diamante de 1 gm de
diámetro. Después de cada etapa de desbaste y pulido las muestras se aclararon y se
secaron con aire caliente.
2.2.2 Difracción de electrones (Diagramas de electrones
retrodispersados (EBSP)): micro y mesotextura.
2.2.2.1 Dispositivo experimental
En la Fig.2 se muestra un esquema del dispositivo experimental empleado. Consta
básicamente de un microscopio electrónico de barrido, una cámara de TV y un ordenador
provisto del software adecuado para analizar los datos adquiridos. El haz de electrones
incide sobre la muestra bajo un ángulo pequeño, para lo cual se utilizan portamuestras
especiales, que permiten colocar la muestra con una inclinación elevada (generalmente
70”) respecto a la horizontal. Así, disminuye la penetración del haz y, por tanto, la
absorción, y la señal difractada obtenida es más intensa. La inclinación del portamuestras
se ha optimizado, además, para orientar la señal difractada hacia la lente de la cámara y
para obtener diagramas de kikuchi con la mayor cantidad de información posible y con el
máximo contraste. Los electrones difractados emergen de la muestra a lo largo de las




Fig. 4 Sistema de EBSD disponible en la Escuela Naval para Posgraduados en Monterey,
California, EEUU.
2.2.2.2 Metodología
Los fundamentos del proceso de adquisición de datos en un sistema de difracción de
electrones retrodispersados fueron explicados por Randle en [66]. La metodología
utilizada en este trabajo de investigación se describe en la Fig.4. Inicialmente se hace
incidir el haz sobre un grano cristalino (“a”). La flecha indica el diagrama de lineas de
kikuchi obtenido en esta posición, al que un análisis posterior le asigna indices
automáticamente. Este diagrama se visualiza en tiempo real en una pantalla de TV.
Seguidamente se desplaza manualmente el haz hasta que se observa que el diagrama de
Kikuchi cambia, lo que indica que el haz incide ahora sobre un grano cristalino
adyacente (“b”), cuyo diagrama de kikuchi se vuelve a analizar. El número de veces que
se repite esta operación y el recorrido del haz sobre la muestra han de ser elegidos por el
usuario teniendo en cuenta la naturaleza del material y la información microestructural
que se desea obtener.
Wright y Adams [67] determinaron que la cantidad mínima de orientaciones
individuales necesarias para conseguir una descripción completa de la textura de un
material depende fundamentalmente de la intensidad de ésta. Si bien para detectar todas
las componentes de la textura del aluminio laminado sólo son necesarias 100
orientaciones, el nivel de intensidad de cada una de esas componentes no se satura hasta
haber contabilizado 750 orientaciones. Si la textura de un material es extremadamente
débil pueden llegar a ser necesarias hasta 2400. Los materiales utilizados en este trabajo
de investigación poseen en general texturas de intensidad media, por lo que se utilizaron
grupos de 500 orientaciones individuales para estudiar las muestras con textura más débil
y grupos de 300 para estudiar las muestras con textura más acentuada. La comparación
de los resultados con los obtenidos mediante difracción de rayos X permitió comprobar
que el número de medidas considerado era suficiente.
El recorrido del haz elegido para este estudio se ha dibujado en la Fig.5 mediante
una línea blanca. A medida que el haz barre la muestra a lo largo de esta trayectoria, se
u
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van adquiriendo datos de orientaciones en posiciones adyacentes. Si se comparan dos
orientaciones consecutivas es posible obtener información acerca de la desorientación
que existe entre ellas o del carácter de la frontera de grano que las separa. La
metodología utilizada permite, por tanto, realizar un análisis estadístico de la naturaleza
de las fronteras de grano presentes en el material estudiado (mesotextura).
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2.2.2.3 Preparación de las muestras
Una de las ventajas de la difracción de electrones retrodispersados (EBSD) es la sencilla
preparación de las muestras en comparación otras técnicas con las que también se pueden
medir orientaciones individuales, como la microscopia electrónica de transmisión (MET).
Debido a que la profundidad de penetración de los electrones retrodispersados es
tan sólo unos 20 nm, la calidad de los diagramas de Kikuchi es muy sensible al estado de
la superficie del material. El objetivo de la preparación de muestras es eliminar la
defonnación y la contaminación (impurezas, capa de óxido) superficiales.
En este trabajo en primer lugar se desbastaron las muestras con papeles de lija de
carburo de silicio cada vez más finos (1000, 2400, 4000), con el fin de hacerlas
planoparalelas. Para ello se utilizó una rueda desbastadora Struers Knuth-Rotor-3. A
continuación se realizó un pulido mecánico con una suspensión de panículas de polvo de
diamante (Metadi) de 6,1 y 0,25 ¡xm de diámetro en un palto Buehíer Microtex. Después
de cada etapa de pulido las muestras se aclararon y se secaron con aire caliente. Para
eliminar la deformación superficial introducida durante las etapas de desbaste y pulido
mecánico se realizó finalmente un pulido electrolítico utilizando una solución de ácido
nítico y metanol (20%-80%) a una temperatura de -22”C y con un voltaje de 7v. El
tiempo de pulido osciló entre 20 s y 1 mm..
Las muestras deben ser examinadas inmediatamente después de finalizar
preparación o guardarse en vacío para que la superficie no vuelva a oxidarse.
2.2.3 Cálculo de la fracción de volumen de material asociada a cada
componente de la textura (Fv)
Una de las ventajas de la FDO es que a partir de ella es posible estimar la fracción de
volumen de cristales asociada a cada una de las componentes de la textura. Se han
descrito en la literatura varios métodos para calcular Fv [158]. En este trabajo se ha
utilizado un método numérico de integración de los datos de intensidad de la FDO [159],
obtenidos a intervalos de 5” en <pi, 4 y <pz, que consta de los siguientes pasos:
u
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a) Cálculo de la Fv de cristales asociados a cada elemento de volumen en el espacio de
Euler.
El elemento de volumen alrededor de una orientación g en el espacio de Euler (AVg)
se escribe así:
(4)2 Ñpi2Ñpz [cos (~-A~)-cos4+A~)], (12)
donde Ñpl=ÑI=Ñp2=2.5”, y I{4jJ es un factor de normalización.
Suponiendo que la FDO es constante en cada elemento de volumen del espacio de Euler,
~, cb, 92) = cte., el elemento de fracción de volumen de cristales se puede escribir
como:
Afg~I(9’, 4~, 9j.AVg, (13)
donde I(<pi, cL~, 92) para una distribución de cristales al azar es igual a 1 en todo el
espacio de Euler.
b) Cálculo de la Fv correspondiente a una componente de la textura.
Fv se obtiene mediante la integración numérica de todos los elementos de fracción de
volumen asociados con una componente de la textura:
Fv = SAf5 (14)
Es necesario establecer un criterio para definir los límites de integración. En este trabajo
se ha considerado que los elementos de fracción de volumen alrededor de una orientación
concreta pertenecen a la misma componente hasta que su valor sea inferior a un cieno
valor umbral. Aplicando este criterio se han llegado a considerar pertenecientes a la
misma componente de la textura orientaciones separadas 150 de una orientación ideal. Si
los dominios de integración de dos componentes solapan, la línea divisoria entre ambos
se traza por los elementos de fracción de volumen de menor valor entre ambos máximos.




2.2.4 Microscopia electrónica de barrido (MEB)
Esta técnica se utilizó con el fin de obtener información sobre el tamaño y la morfología
del grano y sobre el tamaño y la distribución de las partículas intermetálicas de segunda
fase. La estructura de granos fue revelada mediante contraste cristalográfico en el modo
de electrones retrodispersados, utilizando un voltaje de 8 Kv y una distancia de trabajo de
9 mm. Las partículas de segunda fase, generalmente formadas por elementos de mayor
masa atómica que la matriz, pudieron ser observadas tanto mediante electrones
secundarios como retrodispersados.
2.2.4.1 Preparación de las muestras
La señal de electrones retrodispersados proviene de los electrones que han sido
difractados por las primeras capa atómicas, sin apenas pérdida de energía. Para obtener
esta señal la superficie de la muestra debe estar “limpia”, es decir, sin impurezas y libre
de dislocaciones. Esto se consigue mediante una preparación metalográfica que consta de
las etapas de desbaste, pulido mecánico y pulido electrolítico, tal y como se explica en el
apartado “microtexturas: preparación de muestras”.
2.2.5 Microscopia electrónica de transmisión (MET)
Esta técnica se utilizó para estudiar la presencia de dislocaciones presentes en las
aleaciones estudiadas. Además la MET se utilizó como técnica complementaria de la
difracción de rayos x en el proceso de determinación de los parámetros de red de la
segunda fase de la aleación Al-5 %Ca-5 % Zn.
2.2.5.1 Preparación de las muestras
Es un proceso laborioso que consta de las siguientes etapas: a) adelgazamiento mecánico
mediante lijas cada vez más finas (240, 400, 660, 1200, 1600) hasta un espesor de 500
jim, b) adelgazamiento químico con el reactivo Keller (0.5 ml HF, 1.5 ml HCl, 2.5 ml
HNOs y 95 ml UzO) hasta un espesor de 150 gm, c> corte de las muestras en discos de 3







3.1.1 Material de partida
Este material tenía originalmente una estructura laminar característica de la solidificación
eutéctica. Después del procesado termomecánico, que consistió en sucesivas
laminaciones en caliente y en frío, se obtuvo la microestructura que se muestra en la
Fig.1. La estructura laminar original se rompe, dando lugar a la aparición de partículas
de segunda fase, AI3CaZn, cuyo tamaño oscila entre las 0,2 gm y las 8 gm. Las
partículas, especialmente aquéllas de mayor tamaño, están alargadas en la dirección de
laminación, que coincide con la horizontal en la micrografía. No fue posible revelar la
estructura de la matriz del material de partida por contraste cristalográfico.
Fig. 1 Microestructura del material de partida.
La textura de la aleación Al-5%Ca-5%Zn en el estado de partida es ligeramente
inhomogénea a lo largo del espesor de la chapa laminada. En la Fig.2 se muestran las
figuras de poíos (111) correspondientes a las zonas externas, que llamaremos “zonas 1” y
AI-5%Ca-5%Zn 67
a la zona interna (aproximadamente un tercio del
II”. Se puede observar que ambas figuras de poíos












Fig.2 Figuras directas de polos (111) correspondientes a las zonas 1(a) y 11(b) del
material de partida.
Un análisis más detallado de la textura mediante la PDO, sin embargo, pennite
distinguir las componentes más importantes de la textura, que son ligeramente diferentes
en ambas zonas. Debido a la simetría ortorrómbica de la chapa laminada, existen varias
variantes simétricas de la misma componente de la textura, situadas en distintos puntos
del espacio de Euler. En la Fig.3 se han representado las secciones <ps=90” de las FDOs
correspondientes a las zonas 1 y II, donde está situada al menos una de las variantes de
cada una de las componentes de la textura. En la zona 1 la componente principal es la
orientación {113} <332> y existen además dos componentes secundarias, (0111 <100>
(O) y {013} <310>. En la zona II (interior de la chapa) la componente principal es la
orientación {225} <554>, muy próxima a la (1 13} <332>. Ambas orientaciones
principales son “tipo cobre” o “tipo C”, porque están muy próximas a la componente de
cobre, (1 12} < 111>. Las componentes secundarias de la zona II son las orientaciones


















Fig. 3 Sección <pi =90” de la PDO correspondiente a las zonas 1 (a) y II (b)del material
de partida.
En la Tabla 1 se han resumido los ángulos de Euler correspondientes a las
variantes de las componentes de la componente principal y las secundarias situadas en la
sección de la PDO <pi=90”.
Zona Componente <pi e) 4 (“)
1
(113)1 3 32] 90 25 45
(011) [100] 90 90 45
(031) [013] 90 70 0
II
(225)[554] 90 30 45
(110) [001] 90 90 45
(041) [014] 90 75 0
Tabla 1. Ángulos de Euler correspondientes a las componentes presentes en las zonas 1 y
II del material de partida.
La fracción de volumen de material orientado según las componentes principales
de la textura, en las zonas 1 y II, es aproximadamente un 17%. Por tanto, se puede
considerar que la textura del material de partida es débil. La fracción de volumen
correspondiente a las componentes secundarias es aproximadamente un 1 %. El resto de
los (sub)granos cristalinos están orientados al azar. Este trabajo de investigación se
basará en el análisis en la evolución de las componentes principales de la textura.
En la Fig.4 se muestran dos triángulos estereográficos inversos en los cuales se ha
dibujado la posición de las direcciones longitudinal y transversal correspondientes a las
componentes principales de las zonas 1 y II del material. En ambos casos la dirección
longitudinal está situada en la frontera [01]-¡jl 11] del triángulo estereográfico, a 10” del
polo <111> en la zona 1 y a 5” en la zona II. La dirección transversal es la dirección







Fig.4 Figuras inversas de polos (111) en las que se han representado la
direcciones longitudinal (DL) y transversal (DT) de cristales orientados según la
componente principal (a) en la zona 1 (exterior) y (b) en la zona II (interior) del material
de partida.
La naturaleza de las fronteras de grano de la matriz del material de partida se ha
representado en la Fig.5. Este histograma se obtuvo tomando 300 orientaciones
individuales, generalmente espaciadas entre si unas 0.5 gm. Se puede observar que
existen fronteras con todas las desorientaciones posibles, siendo las más frecuentes
aquéllas con un ángulo de desorientación comprendido entre los 45” y los 50”. Esta












Fig.5 Histograma de desorientación correspondiente a la zona II de la aleación Al-5%ca-
5%Zn de partida.
Se ha encontrado que la estructura cristalina de la segunda fase AI3CaZn es
tetragonal centrada (bct) con parámetros de red a=b=4.22 Á y c=11.31 Á. Para la
determinación de los parámetros de red se han utilizado técnicas de difracción de rayos x
y difracción de electrones.
Para calcular la textura de la segunda fase se utilizaron los siguientes planos
cristalinos: (110), (112), (114), (105), (006) y (204). En la Fig.6 se muestra la función
de distribución de orientaciones correspondiente al material de partida. Se puede
observar que las zonas de mayor intensidad se encuentran dentro de una banda situada en
ct=0”. Se trata aproximadamente de una textura de fibra <001>. Así pues, las partículas
de segunda fase están orientadas preferentemente de forma que el eje c está alineado con
la dirección normal de laminación. Un análisis más detallado de la Fig .6 permite afirmar
que la intensidad de la textura no es uniforme en toda la fibra y se observan cienos
máximos, poco pronunciados, para determinados valores de <pi y 92. Es decir, el material
no posee una simetría cilíndrica perfecta alrededor del eje z, sino que existen unas
posiciones preferentes para los ejes x e y. La fracción de volumen de segunda fase




después de tratamientos térmicos severos.
Fig.8 Micrografía óptica mostrando la microestructura de la aleación AI-5%Ca-5%Zn




Las componentes principales de la textura de partida se retienen durante
tratamientos térmicos estéticos de cualquier duración. En la Fig .9 se muestra la sección
<p~ =90” de la PDO correspondiente a las zonas 1 y II del Al-5 %Ca-5 %Zn recocido a
520”C durante 4h. Se puede observar que las componentes principales siguen siendo las
orientaciones {113} <332> (zona 1) y la {225} <554> (zona II). Es apreciable en la
Fig .9 que la intensidad de los máximos aumenta después de tratamientos térmicos. Esto
se refleja en un aumento de la fracción de volumen de material asociada a las
componentes principales.
La fracción de volumen asociada a la componente principal aumenta con la
severidad del tratamiento térmico.
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La evolución de la micro y mesotextura del Al-5 %Ca-5 %Zn con tratamientos
térmicos a 520”C de 7 mm, 6h, 24h y 90h de duración se ha representado en la Fig.10
mediante figuras de polos (111), (110) y (001) e histogramas de desorientación. Los
datos que se muestran corresponden a la zona 1 (exterior) del material. Se consideran
representativos de los cambios microestructurales de todo el material, ya que las medidas
de macrotextura indican que las zonas 1 y II evolucionan de forma similar con los
tratamientos térmicos. (En ambas zonas no hay cambios en la componente principal y se
produce un aumento similar de la fracción de volumen después de tratamientos térmicos
severos).
Las medidas de microtextura son consistentes con las de macrotextura. Después
de tratamientos térmicos las componentes de la textura no cambian pero la textura está
mejor definida. Los máximos de intensidad se hacen más “agudos”, indicando que las
orientaciones reales tienden a concentrarse progresivamente en torno a las orientaciones
ideales presentes ya en el material de partida. Después de un tratamiento de 7 mm a
520”C (F¡g.lOa) apenas se aprecian cambios en el histograma de desorientación si se
compara con el correspondiente al material de partida (Fig. 1). Sin embargo, recocidos
algo más severos resultan en cambios importantes en el histograma de desorientación.
Después de un tratamiento de 6h, la distribución de fronteras de grano adopta un carácter
bimodal (Fig. lOb). Esto indica que predominan sobretodo dos clases de fronteras: las que
poseen una desorientación de 50 a 150 (fronteras de ángulo intermedio o de
desorientación intermedia) y las que poseen una desorientación de aproximadamente 50”-
55” (fronteras de ángulo alto). El carácter bimodal de la distribución de fronteras de
grano se acentúa con la severidad de los tratamientos térmicos (Figs. locyd). La altura
del pico correspondiente a fronteras de desorientación intermedia aumenta también con la
duración del tratamiento térmico. Sin embargo, la altura del pico correspondiente a




Fig.10 (Página siguiente) Evolución de la microtextura de la aleación AI-5%Ca-5 % Zn
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En la Fig. 11 se representa la evolución de la textura de la segunda fase, AlsCaZn,
con tratamientos térmicos estáticos a 520”C durante 24 h (Fig. lía) y 90 h (Fig. lib). La
textura de fibra (100) se acentúa a medida que aumenta la severidad del tratamiento. Las
componentes alejadas de la fibra tienden a desaparecer y la intensidad de la textura se
hace progresivamente más homogénea a lo largo de la fibra (los contornos de intensidad
en la sección <p¡=0” son cada vez más paralelos al eje P=O”).
a) b)
Fig. 11 Evolución de la textura de la segunda fase con tratamientos térmicos a 5200C de
(a) 24 h y (b) 90 h de duración.
La fracción de volumen de segunda fase orientada según la fibra (100) aumenta con la
severidad del tratamiento térmico. Después de un tratamiento de 24 h la fracción de




Por ejemplo, a 300”C y 10.2 s-~ los valores del alargamiento a rotura y la tensión de flujo
son, respectivamente, 0,83 (129%) y 83 MPa, mientras que a 550”C y la misma
velocidad de deformación, el alargamiento a rotura y la tensión de flujo son 1,84 (560%)
y 2 MPa, respectivamente. El mayor alargamiento a rotura se alcanza cunosamente a 10
s’, la velocidad más alta. Estas diferencias en el comportamiento en tracción se reflejan
también en la sensibilidad a la velocidad de deformación, m, cuyos valores, medidos a
io~ st se muestran en la Tabla III.
Tabla III. Sensibilidad a la velocidad de deformación, m, medida a 102 s’ a distintas
temperaturas de ensayo.
La Fig. 13 son dos micrografías obtenidas mediante microscopia de barrido en las
que se muestra la microestructura del material deformado a 400”C/102 s’ (Fig. 13a) y a
550”C/102 s’ (Fig. 13b) en la dirección transversal. La dirección de tracción en las
micrografías coincide con la horizontal. La forma de los granos en ambos casos es
equiaxial a pesar de la elevada deformación que experimenta el material en esas
condiciones (280% a 400”C y 560% a 550”C). El tamaño de (sub)grano es mayor en el
material deformado a más alta temperatura, pero en ambos casos es inferior a 10 j.±m.
Las partículas de segunda fase son de mayor tamaño también en el material deformado a
550”C y están más separadas unas de otras. La forma de las partículas de segunda fase es
aproximadamente esférica, pero los contornos están peor definidos en el material




Fig. 15 Textura (figuras de polos (111)) de la aleación Al-5%Ca-5%Zn (zonas 1 y II)
deformada a 400”C/102 s’ y a 550”C/102 s’ en las direcciones longitudinal y
transversal. El eje de tracción se ha representado en cada caso en un triángulo
estereográfico inverso.
Después de ensayar en la dirección longitudinal, la componente principal es la
orientación C, { 1 12} < 111>, o componente cobre, próxima a la componente principal
original, {225} <554>. Como se puede observar en la Fig.16, este cambio equivale a
un AS» =50 en la sección <pt900 de la EDO. Simultáneamente el eje de tracción se mueve
5” a lo largo de la frontera [01]-[1 11] del triángulo estereográfico inverso, hasta llegar
al poío [111]. Después de ensayar en la dirección transversal, la componente principal es
la componente B o componente de latón, {011} <211>. La posición final del eje de
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tracción es de nuevo el polo [111]. Es especialmente sorprendente el cambio de posición
del eje de tracción durante los ensayos transversales, que “se mueve” desde el polo [011]
(material de partida) hasta el poío [111], lo que equivale a una rotación del eje de 35”.
Estos cambios de textura ocurren tanto en las dos condiciones de deformación analizadas
en la Fig.15 (400”C1102 s’ y 550”C/10’ s’) como en todos los ensayos dibujados en la
Fig. 12 con excepción de los realizados a 100”C. Cuando el AI-5 %Ca-5 %Zn se ensaya a
esta temperatura, tanto en la dirección longitudinal como en la transversal, las







Fig. 16 Sección <pi = 90’> correspondiente a la aleación Al-5%Ca-5%Zn deformada a
400”C/102 s~ en la que se muestra la posición de las orientaciones ideales principales
antes y después de deformar.
Para profundizar en el cambio de textura {225} <554> (tipo
C)-4{0 11 } <211 > (B) tan drástico que tiene lugar al deformar el material en la dirección
transversal, se realizaron ensayos a 400”C/ 102 s~ hasta deformaciones intermedias, sin
alcanzar la rotura. Se eligieron estas condiciones de temperatura y velocidad de
deformación porque, como se puede apreciar en la Fig. 15, la componente B está muy
bien definida después de ensayar a rotura. En la Fig.17 se ha representado la curva
tensión real vs. deformación real y las figuras de polos directas (111) correspondientes a






durante la deformación es gradual. Esta observación se hace aún más patente si se
analizan las FDOs, que permiten averiguar la posición del eje de tracción
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Fig. 17 Evolución gradual de la textura (cambio de componentes {225} <554> -4
{011} <211>) de la aleación Al-5%Ca-5%Zn con la deformación durante un ensayo de







En la Fig. 18 se ha representado el movimiento del eje de tracción desde su
posición al comienzo de la deformación hasta la rotura del material, el eje se mueve
gradualmente a lo largo de la frontera [011]-[ 111] del triángulo estereográfico a medida
que aumenta la deformación hasta llegar al polo [ Ti 1], donde permanece estable. Esta
evolución equivale a una rotación de 35” del eje de tracción con respecto al sistema de
referencia cristalino.





Fig. 18 Movimiento del eje de tracción correspondiente al cambio de
componentes {225 } <554> -~ {O 11 } <211> que tiene lugar durante la deformación de
la aleación AI-5%Ca-5%Zn a 400’>C/102 s’ en la dirección transversal.
Las medidas de microtextura obtenidas en muestras deformadas de Al-5 %Ca-
5 %Zn son consistentes con las medidas de macrotextura. Esto demuestra que el número
de orientaciones inividuales adquiridas mediante la técnica de EBSP son suficientes para
representar la textura del material. Los datos de mesotextura aportan nueva información
sobre la evolución de la distribución de fronteras de la aleación Al-5 %Ca-5 %Zn durante
la deformación. En las Figs. 19, 20 y 21 se han representado los histogramas de
001
desorientación y las figuras de polos (111), (011), y (001) correspondientes a la zona 1 de
muestras deformadas a 400”C/102 s’, 550”C/102 <‘ y 550”C/101 s~, respectivamente. Se
representan los datos tomados en las cabezas (Figs. 1 9a, 20a y 21 a) y en la parte deformada
(Figs. 19b, 20b y 2Ib). Las cabezas son esencialmente AI-5%Ca-5%Zn recocido a la
temperatura de ensayo durante el tiempo de ensayo más el tiempo de estabilización de la
temperatura, aproximadamente una media hora. Los datos correspondientes a las cabezas son
consistentes con el estudio de recristalización descrito anteriormente. Las componentes de la
textura del material de partida se retienen. A 400”C (Fig.19a), la distribución de fronteras es
de tipo MacKenzie o al azar. El tratamiento térmico a que ha estado sometida la cabeza
(aproximadamente una media hora a 400”C) no es suficientemente severo como para que la
distribución sea bimodal (se recuerda que el carácter bimodal de la distribución de fronteras
de grano se desarrollaba después de un recocido de entre 7 minutos y 6 horas a 520”C). En
cambio, a 550”C (Fig.20a) ya se observa una distribución de fronteras bimodal, mejor
definida en el ensayo más lento (10.2 ~1), porque la mordaza ha estado más tiempo a
temperatura. Después de la deformación (Figs. 19b, 20b y 2 ib), la textura no cambia (las
medidas de macrotextura indicaron que se retenía la componente inicial (113 } <332>) y la
distribución de fronteras es en ambos casos similar a una distribución tipo MacKenzie o al
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Fig. 19 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y la parte deformada (b) de















Fíg. 20 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y
probeta de la aleación AI-5%Ca-5”/oZn defbrmada a 550”C/102 &‘.


























Fig. 21 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y la parte deformada (1» de
una probeta de la aleación Al-5%Ca-5%Zn deformada a 550”C/101 s±
En la Fig.22 se muestra la microtextura de la zona II de la aleación Al-5%Ca-
5 %Zn deformada a 550”C/1O>’ s~. La microtextura en las cabezas es consistente con el
estudio de recristalización: la textura inicial se retiene y la distribución de fronteras se
hace bimodal (Fig.22a). En la parte deformada se produce el cambio de textura
{225 } <554> —> {01 1 } <211> y la distribución de fronteras se asemeja a la
distribución al azar de MacKenzie.
Fig. 22 Microtextura correspondientes a la zona II de las cabezas (a) y la parte
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Según Moore y col. [136],la estructura de partida de la aleación Al-5%Ca-5%Zn
después del procesado termomecánico, que consistió básicamente en una laminación en
caliente seguida de una laminación en frío, está formada por una estructura de granos de
unas 2 jtm de diámetro. Sin embargo, mediante la técnica de EBSP se detectaron
cambios de orientación cada aproximadamente 0.5 gm, lo que revela la presencia de una
estructura más refinada que la descrita por Moore y col. Además, la distribución de
fronteras de grano correspondiente al material de partida muestra que existen fronteras en
todos los rangos de desorientación, siendo algo más abundantes las fronteras con
desorientación entre 45”-50”. Por tanto, no parece probable que la microestructura inicial
esté formada por simplemente por granos divididos en subgranos (en ese caso habría una
proporción muy elevada de fronteras de ángulo bajo). Se propone que la microestructura
de partida de la aleación Al-5%Ca-5%Zn es similar a las descritas por el grupo de Ris0
[34-37] para materiales ccc laminados en frío. De acuerdo con estos autores, cuando el
grado de laminación en frío es elevado (t 95%), la microestructura es laminar [34]y en
ella son frecuentes las fronteras de ángulo alto (laminares) [37]que separan bloques de
celdas y subgranos con diversa desorientación.
La textura inicial es una textura típica de laminación en frío de materiales ccc [78-
79]. Debido al elevado grado de laminación, la textura está formada por componentes
discretas y las orientaciones no se distribuyen de forma homogénea a lo largo de las
fibras cx y ~3.Las componentes principales en las zonas 1 y II, { 1 13} <332> y
{225 } <554> respectivamente, pertenecen a la fibra ~ y han sido observadas
previamente en aleaciones de aluminio muy laminadas [78-80,81].
La retención de la textura de partida después de tratamientos térmicos severos
(520”C/90h) revela que la aleación Al-5%Ca-5%Zn recristaliza de forma continua en un
amplio rango de temperaturas y tiempos de tratamiento. No se produciría, por tanto, la
formación y migración de fronteras de ángulo alto, característica de un proceso de
recristalización discontinua [29]. La recristalización continua ha sido definida como un
proceso por el que aumenta la desorientación de las fronteras mediante interacciones a
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corto alcance entre dislocaciones y subfronteras, de forma similar a un proceso de
restauración [29].Existen numerosos trabajos que proponen mecanismos para explicar el
aumento de desorientación de las fronteras durante la recristalización continua [41-47].
La evolución de la distribución de fronteras de grano durante tratamientos a 520”C desde
7 mm. hasta 90 h (Fig. 10) revela, sin embargo, que la recristalización continua en este
material consiste básicamente en la retención de determinadas fronteras/formaciones de
dislocaciones que ya estaban presentes en el material de partida. Preferentemente se
retienen fronteras de ángulo alto con desorientación comprendida entre (5Oo~55o) y
fronteras/paredes de dislocaciones de ángulo intermedio (5’>- 150). Las fronteras/paredes
de dislocaciones con desorientación comprendida entre (15”-40”) son eliminadas
preferentemente. Es importante advertir que la proporción de fronteras de ángulo alto
después de tratamientos térmicos es prácticamente la misma que la del material de
partida. En cambio, la proporción de fronteras de ángulo intermedio, especialmente
aquéllas con desorientación entre 5” y 10v, aumenta apreciablemente con la severidad del
tratamiento. Se propone el mecanismo de eliminación de fronteras desorientadas entre
15” y 40” dibujado en la Fig.24. En esta figura se han representado las fronteras
mediante líneas rectas. El grosor de las distintas líneas indica cualitativamente el ángulo
de desorientación de la frontera. Las fronteras de ángulo intermedio (5”-15”) poseen en
general menor energía interfacial que las fronteras de mayor ángulo (15”-40”). Por tanto,
durante el recocido se produce un crecimiento selectivo de los granos, de forma que
aquéllos rodeados por fronteras de ángulo intermedio son los que tienen preferencia para
crecer. De esta forma, las fronteras con desorientación comprendida entre 15” y 40”
desaparecen progresivamente. Este mecanismo tendría lugar de forma homogénea en el
material.
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Fig. 24 Modelo de eliminación de las fronteras con desorientación entre 15” y 40”. El
grosor de las líneas indica cualitativamente el ángulo de desorientación de las fronteras.
Para profundizar en la inusual estabilidad durante los tratamientos térmicos de
fronteras de ángulo alto con desorientación comprendida entre 50’> y 550, se analizaron
los ejes de desorientación correspondientes a esta clase de fronteras en la muestra
recocida a 520”C durante 90 h. La posición de estos ejes se ha representado en el
triángulo estereográfico estándar en la Fig.25. La mayoría de los ejes coinciden





















Fig. 25 Posición de los ejes de desorientación de las fronteras de ángulo alto con
desorientación comprendida entre 500 y 55” presentes en la microestructura de la
aleación Al-5%Ca-5%Zn recocida a 520’>C durante 90 h.
La Fig.26 es una figura de poíos directa (111) en la que se representan las dos
variantes simétricas de la componente {113}<332>, (113)[33 2] y (113)[ 3 32]. Para
haer coincidir ambas variantes es necesario girar un ángulo de 52’> alrededor de la
dirección <011>, que coincide con la dirección transversal. Las Figs. 26 y 25 parecen
indicar que las fronteras estables de ángulo alto con desorientación entre 50’> y 55” son
u
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fronteras entre (sub)granos orientados según variantes simétricas de la textura. Las
1:
fronteras con desorientación intermedia separan (sub)granos dentro de cada una de las
variantes de la textura.
Fig. 26 Figura de poíos directa (111) que muestra el ángulo de 52’> que es necesario rotar
alrededor de la dirección transversal para hacer coincidir dos redes cristalinas orientadas
según las variantes simétricas de la componente { 11 3} <332>. Los círculos llenos
corresponden a la variante (1 13)[33 2] y los vacíos a la variante (1 13)[ 3 32].
En la Fig.27 se han representado los ejes de desorientación correspondientes a
fronteras/paredes de dislocaciones con desorientación comprendida entre 5’> y 10”. Como
se puede observar, éstos están distribuidos al azar en el triángulo estereográfico estándar.
Esto revela que (sub)granos orientados según las dos variantes distintas están situados de
forma altema y las fronteras de ángulo intermedio separan (sub)granos dentro de una
misma variante. En la Fig. 28 se ha dibujado esquemáticamente esta particular
microestructura.
El cambio drástico de textura {225} <554> (tipo C) —> 4011 } <211 > (B) que
tiene lugar en la zona II de la aleación Al-5%Ca-5%Zn durante la deformación en la
dirección transversal (Fig.17) se podría explicar de al menos dos formas alternativas. Por




Fig. 28 Representación esquemática de la microestructura de la aleación Al-5 %Ca-5 %Zn
resultante de un proceso de recristalización continua. La desorientación de las fronteras
se representa cualitativamente mediante el grosor de las líneas. Las dos variantes se han
identificado con colores diferentes.
En estudios previos [116] se afirma que el deslizamiento cristalográfico simple
(en un sistema único) podría tener lugar durante la deformación superplástica, puesto que
es uno de los pocos modos de deformación en el cual la difusión podría facilitar la
compatibilidad de la deformación con menos de cinco sistemas de deslizamiento [90].
Según los modelos de plasticidad en monocristales [111],la rotación de 35” del eje de
tracción a lo largo de la frontera de simetría [01114111]se puede explicar mediante la
actuación de los dos sistemas de deslizamiento (11 1)[ 101] y (11 1)[ Tíoi. Dos cizallas
simples en el mismo plano de deslizamiento son equivalentes a una única cizalla en ese
mismo plano. La dirección de deslizamiento resultante sería la suma vectorial de las dos
direcciones de deslizamiento, [ 211]. Por tanto, durante la deformación de la aleación
AI-5%Ca-5%Zn, en condiciones superplásticas y no superplásticas, tendría lugar un
deslizamiento cristalográfico simple en el sistema (111)[ 211], como se muestra en la
Fig.29. Además, puesto que no aparece una textura de fibra se descarta la posibilidad de






(sub)granos originada por deslizamiento múltiple.
Fig. 29 Proyección estereográfica de los sistemas de deslizamiento cristalográfico
(111)1 101] y (111)1 110] (flechas finas) y el sistema equivalente (111)[ 211] (flecha
gruesa) que produce la rotación del eje de tracción desde el polo [011]hacia el polo
[111].
Es interesante que el deslizamiento cristalográfico se haya observado en un
amplio rango de temperaturas y velocidades de deformación. En la Fig.30 se ha
representado la dependencia de la rotación del eje de tracción con la temperatura para
ensayos realizados en la dirección transversal a 10~ s’. La rotación teórica que
experimentaría el eje de tracción si el único mecanismo responsable de la deformación de
cada (sub)grano fuera el deslizamiento cristalográfico simple en el sistema (11 1)[ 211] se
ha superpuesto a los datos experimentales con el fin de establecer una comparación entre
ambos. Esta curva se puede calcular según el siguiente procedimiento [111]:
sen2 ~ (3.1.1)
sen20 t~
de donde se deduce:
2 = arcsen[sen4(l + e)] (3.1.2)
donde 4 es la longitud de ensayo inicial de la probeta, £ es la longitud de la probeta
después de la deformación, 2 es el ángulo entre el eje de tracción y la dirección de
deslizamiento, 4 es el ángulo entre el eje de tracción y la dirección de deslizamiento al
comienzo de la deformación y e es la deformación ingenieril, e 1—( £ /~o). Para los
(sub)granos orientados inicialmente según la componente principal, {225}<554>,
~~ =55”.
En la Fig.30 se puede observar en primer lugar que la rotación del eje de tracción
que tiene lugar durante la deformación a 300’>C, 350’>C y 400”C es similar a la predicha
por el modelo teórico que considera como mecanismo de deformación únicamente el
deslizamiento simple en el sistema (11 1)[ 211]. No obstante, la componente
{O11} <211> (B) se alcanza ligeramente “antes”, es decir, después de deformaciones
algo más pequeñas que las que predice el modelo teórico (línea gruesa). En segundo
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El análisis de la Fig.30 y el hecho de que el cambio de textura {225} <554> —*
{01 1 } <211> tenga lugar en un amplio intervalo de temperaturas y velocidades de
deformación sugieren que el deslizamiento cristalográfico juega un papel muy importante
en la deformación de la aleación Al-5%Ca-5 %Zn en condiciones superplásticas y no
superplásticas. La presencia de dislocaciones en el interior de los (sub)granos del
material deformado (Fig.14) en condiciones superplásticas corrobora esta observación.
La importancia de los mecanismos de deslizamiento cristalográfico y deslizamiento de
fronteras de grano durante la deformación a una velocidad de deformación dada es, sin
embargo, muy dependiente de la temperatura de ensayo. Con el fin de evaluar
cualitativamente la contribución de cada uno de los mecanismos, la fracción de volumen
(Fv) correspondiente a las componentes {225} <554> y {011} <211> se ha
representado en función de la deformación a 102 51 para varias temperaturas de ensayo.
Así mismo, como referencia, también se ha representado la Fv correspondiente a las
mordazas de cada una de las muestras deformadas. La superposición de la evolucion de
la Fv exclusivamente con la temperatura (mordazas) y con la temperatura y la
deformación (parte deformada) permitirá separar la influencia de ambas variables en la
evolución microestructural de la aleación AI-5 %Ca-5 % Zn.
En la Fig.31 se puede observar que la evolución de la textura (fracción de
volumen) con la deformación depende fuertemente de la temperatura de ensayo. Se
pueden distinguir dos rangos de temperaturas: (a) 400”C o temperaturas inferiores
(Fig.31a-c) y (b) temperaturas superiores a 400’>C (Fig.31d-e). Es la misma división de
rangos de temperaturas que se infiere de la Fig.30.
A 400’>C o temperaturas inferiores, la rotación del eje de tracción tiene lugar
después de deformaciones inferiores a 100% y la fracción de volumen correspondiente a
la componente principal aumenta mucho con la deformación. En las mordazas también
aumenta la fracción de volumen de la componente principal, debido exclusivamente al
efecto de la temperatura, pero este aumento es mucho menor. Por ejemplo, en la Fig.31
se puede observar que la fracción de volumen inicial de la componente principal,
{225} <554>, (~17 %), aumenta hasta el 33% después de la deformación, cuando ya la
componente principal es la {0 11 } <211>. En las mordazas la componente principal se
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retiene y la Fv aumenta sólo desde un 17% hasta un 20%. En la Fig .32 se ha
representado la evolución de Fv correspondiente a la componente principal a 400”C en
función del ángulo rotado por el eje de tracción a lo largo de la frontera [Olljj.-[111].Fv
aumenta progresivamente durante la rotación y después de que se ha alcanzado el poío
[111]. Este aumento se atribuye al crecimiento de los (sub)granos que están rotando.
Estas observaciones confirman que el deslizamiento cristalográfico simple es un
mecanismo de deformación importante en la aleación AI-5%Ca-5 %Zn a 400”C o
temperaturas inferiores, por lo menos en los (sub)granos orientados según la componente
principal. Es importante advertir que la deformación alcanzada a 400’>C es bastante
elevada, aproximadamente 280%, por lo que se puede considerar que en estas
condiciones el material experimenta una deformación superplástica. La microestructura
del Al-5%Ca-5%Zn deformado a 400”C y 102 s-~ en la dirección transversal (Fig.13a)
está formada por (sub)granos equiaxiales, a pesar del elevado grado de deformación que
posee. Este hecho sugiere que a pesar de que el deslizamiento cristalográfico es
importante en este rango de temperaturas, el deslizamiento de fronteras de grano sigue
siendo el mecanismo de deformación predominante, como se considera tradicionalmente.
Sin embargo, puesto que la textura permanece estable una vez que el eje de tracción ha
alcanzado el poío [111], el deslizamiento de fronteras de grano debe producirse como un
intercambio de granos, sin rotación al azar.
A temperaturas superiores a 400”C el cambio en la componente principal,
{225}.c554> —* {011}<211> también tiene lugar, pero sólo después de que se ha
alcanzado una deformación de 200%, es decir, después de una deformación mucho
mayor que en el primer rango de temperaturas. Esto sugiere que el deslizamiento
cristalográfico simple todavía actúa como mecanismo de deformación, aunque el
mecanismo predominante es el deslizamiento de fronteras de grano. Además, la
evolución de la fracción de volumen de las componentes de textura principales indica que
la importancia del deslizamiento de fronteras de grano aumenta con la temperatura: a
500”C (Fig.31d) Fv no aumenta con la deformación (como ocurría a 400”C o a
temperaturas inferiores), sino que permanece constante y a 550”C Fv disminuye
apreciablemetite con la defonnación. La microestructura de la aleación AI-5 %Ca-5 % Zn
deformada a 550”C y 102 s’ (Fig. 13b) está formada por granos equiaxiales, lo que
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confirma el papel predominante del deslizamiento de fronteras de grano a esta
temperatura. Se propone que en estas condiciones también crecen los (sub)granos
orientados según la componente principal que están rotando. Sin embargo,
simultáneamente tiene lugar la rotación al azar causada por el deslizamiento de fronterasU de grano, que predomina sobre el efecto anterior, dando como resultado un
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Fig. 31 Evolución de la fracción de volumen de las componentes principales de la textura
{225} <554> y {O1 1 } <211>, en la zona II (zona central) durante la deformación a
10.1 s’ y a distintas temperaturas. La lfnea vertical indica la rotación necesaria para que
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deslizamiento simple.
AI-5%Ca-S%Zn 103
En la literatura se han publicado numerosos trabajos en los que se evalúan las
contribuciones del deslizamiento cristalográfico y el deslizamiento de fronteras de grano
durante la deformación superplástica [113-135]. Estos trabajos han sido descritos
brevemente en el capítulo 1.4. En el Al-5%Ca-5%Zn la deformación superplástica tiene
lugar como consecuencia de la operación simultánea de los mecanismos de deslizamiento
cristalográfico y deslizamiento de fronteras de grano. Simultáneamente tienen lugar los
fenómenos de recristalización continua y el crecimiento de (sub)granos, que también
influyen en ambos mecanismos de deformación. La contribución de cada mecanismo
depende de las condiciones de ensayo, especialmente de la temperatura. La importancia del
deslizamiento de fronteras de grano amnenta con la temperatura pero el deslizamiento
cristalográfico contribuye en mayor o menor medida en todas las condiciones de ensayo
investigadas. Por tanto, el modelo propuesto por Bricknell y Edington [116],según el cual
ambos mecanismos de deformación contribuyen a la deformación superplástica, es el más
adecuado para describir la evolución microestructural de la aleación Al-5%Ca-5%Zn.
Según estos autores, el deslizamiento simple actúa como mecanismo independiente y
también puede actuar como mecanismo de acomodación para el deslizamiento de fronteras
de grano.
Sin embargo, se debe tener en cuenta que la rotación del eje de tracción a lo largo
de la frontera [011]-[ 111] debida exclusivamente al deslizamiento cristalográfico simple
no explica geométricamente “per se” el cambio de textura {225}<554> —> {01 1}-21 1>.
Como se demostró en [137],dos mecanismos de deslizamiento simple tienen que tener
lugar para explicar esta transformación de la textura. El primer mecanismo de
deslizamiento daría lugar al movimiento del eje de tracción desde el poío [011] hasta el
polo [112] situado en la frontera [001]-[1 11]. El segundo llevaria el eje de tracción hacia el
polo [111] a lo largo de la frontera [001]-[111]. En otras palabras, el cambio de textura no
es una función de estado de las orientaciones inicial y final del eje de tracción. Sin
embargo, se ha demostrado que durante la deformación de la aleación Al-5%Ca-5%Zn el
eje de tracción se mueve a lo largo de la frontera [011]-[11 1] (Fig. 14). Se propone que los
procesos de recristalización continua y crecimiento de (sub)granos, que tienen lugar
simultáneamente durante la deformación, alteran la evolución microestructural de la
aleación AI-5%Ca-5%Zn, alejándola de la que seña de esperar si el deslizamiento
cristalográfico simple actuase de forma independiente. La recristalización continua y el
crecimiento de (sub)granos permitirían, por tanto, que el deslizamiento cristalográfico
simple en el sistema (11 1)[ 211] diera lugar al cambio de textura observado.
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Capítulo 4
GENERALIZACIÓN A OTRAS ALEACIONES
DE ALUMINIO
4.1 Aleaciones Al-Li: 2090 y 8090
4.1.1 Resultados
La textura de laminación de las aleaciones 2090 y 8090 se representa en la Fig. 1 mediante
figuras de polos (111) y triángulos estereográficos inversos en los que se ha dibujado la
posición de las direcciones iongitudinali y transversal correspondientes a lbs cri~taies
orientados según las componentes principales. (Estas direcciones coincidirán con los ejes
de tracción en los ensayos longitudinales y transversales, respectivamente). Las
componentes exactas de la textura fueron determinadas mediante el análisis de la EDO. Se
fruédé óbÑervat que existe mV grádieúte dé te*tura a lo largo del esp¿so’r ew affibas
aleaciones, al igual que ocurría en la aleación Al-5%Ca-5%Zn. La componente principal
en la zona 1 (exterior) es la orientación {113}<332> (91=90”, <1=25’>, 92—45”) en las
aleaciones 2090 y 8090. Esta componente también aparecía en la zona 1 de la aleación Al-
5%Ca-5¾Znde partida. El gradiente ck textura es muy pronunciado en la aleación 2090:
en la zona II (interior) la componente principal es la B (componente de latón) (~j=35’>,
4=45”, <PrO). En la aleación 8090 el gradiente es más suave: en la zona lila componente
principal es la orientación { 156[<877> (9e45t ‘I»50”, 9210’>). Las direcciones de
laminación están situadas a lo lárgo de las fronteras del triángulo estereográfico [001]-
[111] y [01l]-[1 11] y las direcciones transversales a lo largo de la frontera [01l]-[1 11].
2090 8090
Fig. 1 Textura de partida de las aleaciones 2090 y 8090.
Se realizaron ensayos de tracción en las condiciones de temperatura y velocidad de
deformación: 400’>C/102 &‘ y 550”C/102 st Se escogieron estas condiciones porque al
ensayar así la aleación Al-5%Ca-5%Zn se observaron cambios importantes: a 400’>C tiene
lugar en la zona II el cambio de textura {225}<554> (tipo C)—* {011}<211> (B) y la
componente B es muy pronunciada al final del ensayo. A 550”C se alcanza el máximo
alargamiento (800% al ensayar en la dirección longitudinal y 600% al ensayar en la
dirección transversal) y todavía se observa el cambio de textura. Además, las aleaciones
2090 y 8090 hájí sido ehsayada~ en otras cdndicioñÉs niás apr6úiada~ para cónseguir
mayores alargamientos [145, 150]: 530’>C/1& s1 para la aleación 2090 y 500”C/103 5’
para la aleación 8090. Estas condiciones se denominarán “condiciones óptimas”. En la
Tabla 4.1 se muestran lo alargamientos a rotura obtenidos al ensayar las aleaciones 2090 y








RU TU UD TU
150 150 150 120
550’>C/102 &‘ 300 250 225 230
Cond. Óptimas 560 560 270 270
Tabla 4.1 Alargamiento a rotura (en %) de las aleaciones 2090 y 8090 ensayadas a lo largo
de las direcciones longitudinal y transversal en distintas condiciones de temperatura y
velocidad de deformación.
La aleación 2090 es más dúctil en todas las condiciones de ensayo. La baja
ductilidad de la aleación 8090 comparada con la de la 2090 ha sido puesta de manifiesto en
otras condiciones de deformación en trabajos previos [150].
En la Fig:2 s~mué~tá la e½lúéiiSñd&lát&~tuYa (figúlás de polbsdit~ctás (111)) y
los movimientos del eje de tracción durante la deformación de las aleaciones 2090 y 8090
a lo largo de las direcciones longitudinal y transversal en las diferentes condiciones de
ensayo. La evolución de la textura en las zonas 1 y 11 se tratará por separado.
Ehlá áleáéiów 2090 tienen lugarlos siguientes cambios de tb’*tura (Fig.2a). En la
zonal (exterior), después de ensayar a lo largo de la dirección longitudinal a 400”C/10’ s’
y 550”C/102 sL el movimiento del eje de fracción es similar al que tiene lugar en la zona
II de la aleación AI-5%Ca-5%Zn en las mismas condiciones de ensayo: se desplaza 10’> a
lo largo de la frontera [011]-[1 11] del triángulo estereográfico hasta estabilizarse en el poío
[II 1]? La componente principal inicial, <113>332> (tipo C) cambia hacia la componente
<112>111> (C), lo que supone un ÑF=10” en la sección 9t90” de la PDO (Fig.3).
Después de ensayar en condiciones óptimas (5300C/103 ~1; ~ = 560%), el cambio descrito
no tiene lugar completamente, y la componente final es la orientación {225}’C554>. El eje
de tracción se déspiaza sólo 56 a lo largo de la frontera de simetría [ÓYl]-[111]. I%s
cambios que tienen lugar en la zona 1 cuando se ensaya a lo largo de la dirección
transversal son los siguientes. El eje de tracción se mueve a lo largo de la frontera [011]-
[111] hacia el poío [111]:a 400”C/102 s~ se mueve hasta situarse finalmente a 10” del
polo [III] y a 5S0”C/l0~ s’ el eje se “aleja” sólo 150 de su posición inicial, el polo [01U.
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En condiciones superplásticas óptimas no se observa ningún cambio de textura en la zona
1: la componente inicial {113}332> permanece después de la deformación. En la zona II,
en los ensayos realizados a lo largo de la dirección longitudinal, el eje de tracción se
rftueV&a lo largodt la frúntéta [OO1]-I.jliii hacia desde el polo[21 1}há~tael pólo [iii]? El
desplazamiento del eje es mayor a 400”C que a 550”C. No se han observado cambios
significativos en los ensayos transversales: la textura “tipo latón” inicial permanece
después de ensayar a 400”C y a 550”C.
a)
Fig. 2 Textura de las aleaciones (a) 2090 y (b) 8090 deformadas en distintas condiciones de
temperatura y velocidad de deformación.
u
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b)
Fig. 2 Textura de las aleaciones (a) 2090 y (b) 8090 deformadas en distintas condiciones de
temperatura y velocidad de deformación.
La aleación 8090 (Fig.2b) también experimenta cambios con la deformación
similares a los descritos anteriormente. En la zona 1, después de ensayar en la dirección
longitudinal, el eje de fracción se mueve a lo largo de la frontera [01l]-[l 11] hacia el polo
[111]. Lá céiñ~&iterte inióial, {113}<t332> cambia hacia la {225}c554>. Esté cambió
equivale a un A4~5” en la sección q~=90” de la FDO (Fig.3). Cuando se ensaya en la
dirección transversal a 400”C/102 ~‘ el eje de tracción no se mueve y la componente
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El análisis detallado de la Fig.2 de este capitulo y de la Fig. 15 del capitulo 3
permite inferir tendencias generales en la evolución microestructural de las tres aleaciones
AI-5%Ca-5%Zn, 2090 y 8090 durante la deformación. Todos los cambios de textura y las
tót«ci’ofres del eje de tracciófr observados córespondén a catúbios de 1-a cóÍn~oneflte
principal a lo largo de la fibra 13 en el espacio de Euler, como se ilustra en la Fig.4. Los
ángulos de Euler correspondientes a las distintas orientaciones incluidas a lo largo de la
fibra 13 se representan en la Fig.4a ; las direcciones longitudinal y transversal
correspondientes a cada una de esas orientaciones se han situado en el triánguló
estereográfico inverso en la Fig.4b, y el “camino” seguido por la componente principal a lo
largo de la fibra 13 se ha sefialado en la Fig.4c. En resumen, cuando las aleaciones
estudiadas se ensayan en la dirección longitudinal, la componente principal evoluciona a lo
largo de la fibra f3 hacia la componente de cobre (C), { 1 12>41 1$, mientras que al ensayar
en la dirección transversal la componente principal evoluciona hacia la componente de
latón (H), {0l 1}-21 1>. En todos los casos, sin embargo, el eje de tracción se mueve hacia
el poío [111].Cuando la componente principal no se encuentra inicialmente a lo largo de la
fibra 13, como por ejemplo la componente 12251<554>, presente inicialmente en la zona II
de la aleación Al-5%Ca-5%Zn, tiende a evolucionar hacia la fibra. Finalmente, algunas
orientaciones permanecen estables durante la deformación.
El movimiento de orientaciones a lo largo de la fibra 13, desde la componente B
hacia la componente C, ha sido observado en ensayos de laminación [76]y Hirsch y Lticke
[77] predijeron este cambio de orientaciones utilizando modelos de deformación de
policristales. El desplazamiento del eje de tracción a lo largo de la frontera [01l]-[1 11] se
explicó anteriormente mediante la actuación de dos sistemas de deslizamiento, (11 1)[ 101]
y (IIli)[ 110], utilizando modélos de plasticidaddé monocristales. Geométricamente esto
es equivalente a un deslizamiento simple en el sistema (111)[ 211]. El movimiento del
eje de tracción a lo largo de la frontera [001]-[111], desde el polo [211] hasta el poío
[111], sin embargo, se puede explicar según modelos de plasticidad en monocristales
como consecuencia de la actuación de deslizamiento simple en el sistema {001 } < 110>.
Sin embargo, este tipo de modelos son sólo j,rimeras aproximaciones al problema, puesto
que aunque explican el movimiento del eje de tracción no son capaces de explicar
simultáneamente los cambios de textura que tienen lugar a lo largo de la fibra 13.
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principal, <1 13}<332>, no cambia. A 550”C1102 &~ y en condiciones superplásticas
óptimas la textura prácticamente desaparece, lo que revela la importancia del deslizamiento
de fronteras de grano en estas condiciones. En la zona II, después de deformar en la
dirección longitudinal, el ej e de tracción, que inicialmente estaba situado en la frontera
[00l]-[lll] a 8” del polo [111], lo alcanza durante la deformación a 400”C. La
componente <1 12}<cl 11> (C) aparece. A temperaturas superiores (T=500”C)el eje de
tracción no se mueve y la textura inicial se retiene en la zona II. Después de ensayar en la
dirección transversal, el eje dé tracción se mueve a lo largo de la frontera de simetría
[01l]-[l 11] hasta alcanzar el poío [111] y aparece la componente de latón (E),
<01 1}<21 1> en todas las condiciones de ensayo estudiadas.
<225}<554>
o
Fig. 3 Sección qfl=90” de la EDO correspondiente a la aleación 2090 deformada a 550”C y
1o2 s4 (zona 1) en la dirección longitudinal. Posición de las orientaciones ideales antes y
después de la deformación.
4.1.2 Discusión
La evolución de la textura de las aleaciones Al-Li 2090 y 8090 presenta numerosas
semejanzas con la evolución de la textura de la aleación AI-5%Ca-5%Zn descrita en el
capítulo anterior.
Las texturas de partida, originadas durante el procesado termomecánico, son
texturas típicas de aleaciones de aluminio. Al igual que en el caso de la aleación AI-5%Ca-
5%Zn todas las componentes principales de partida pertenecen a la fibra ~ La agrupación
de orientaciones en tomo a componentes individuales indica que el grado de laminación en
frío durante el procesado ha sido elevado [77].
o Z3
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Fig. 4 Descripción de la equivalencia entre los movimientos del eje de tracción a) Ángulos
de Euler que corresponden a las orientaciones situadas a lo largo de la fibra 13. b) Triángulo
estereográfico inverso: las DL de las orientaciones situadas a lo largo de la fibra 13 están
situadas en la frontera [001]-[111],entre los poíos [112]y [111].Las DT están situadas a
lo largó de la frontela [01l]-[1i1].c) Evolución de~la ~&rñbúúeñtepriñci~ál delktektura a
lo largo de la fibra 13. En ensayos longitudinales, la componente principal evoluciona hacia
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Es bien conocido que las aleaciones 2090 y 8090 recristalizan de forma continua
[145-147]. La actuación del deslizamiento cristalográfico como mecanismo de
deformación durante la deformación superplástica es una característica común de las tres
aleaciones (Al~5 %Ca-5 % Zn, 2090 y 8090) estudiadas. Además, el deslizamiento
cristalográfico tiene lugar en todas ellas en menos de cinco sistemas de deslizamiento
(uno o dos) tanto en condiciones superplásticas como no superplásticas. Se propone que
este comportamiento durante la deformación está íntimamente relacionado con el
fenómeno de recristalización continua y se puede generalizar a todas las aleaciones
superplásticas que recristalizan de forma continua.
4.2 Supral 2004
4.2.1 Resultados
En las Figs .5 y 6 se muestran la microestructura y la microtextura del material de
partida, respectivamente. Ambas corresponden a] plano definido por la dirección de la
última laminación (este material fue procesado por laminación cruzada) y la dirección
nonnal (Plano DL-DN). La micrografía de electrones retrodispersados revela una
dispersión de partículas O (Al2Cu) gruesas en una matriz de (sub)granos de tamaflo fino
alargados en la dirección de la última laminación. La microtextura se representa
mediante la PDO (cortes Pi =cte.). Las componentes principales de la textura y los
ángulos de Euler correspondientes se muestran en la Tabla II. Las componentes
principales son la componente de latón (B), {0 11 } <211> y dos componentes muy
próximas a ésta, {011}<533> (B(Rí))y {01l} <322> (B(R2)). La componente B
pertenece a las fibras a y 13 y las otras dos componentes pertenecen a la fibra a, ya que
el plano de laminación coincide con el plano «u í }. Se han escrito por separado las
distintas variantes simétricas de las componentes detectadas, designadas con los
subíndices 1 y 2.
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Fig. 6 Microtextura de la aleación Supral
de la FDO)
2004 en estado de recepción. (Secciones <pI =cte.
En la Fig.7 se ha representado el histograma de desorientación correspondiente al
material de partida y el triángulo estereográfico inverso en el cual se ha dibujado la
posición de los ejes de rotación correspondientes las fronteras más frecuentes en la
microestructura de la aleación Supral 2004. La naturaleza bimodal del histograma dc
desorientación indica que las fronteras más frecuentes son las que tienen una
desorientación de 55”-60” (fronteras de ángulo alto) y aquéllas con una desorientación
comprendida entre 5” y 15” (fronteras de ángulo intermedio). Los ejes de desorientación
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correspondientes a fronteras de ángulo alto se han dibujado con círculos llenos y los ejes
correspondientes a fronteras de ángulo intermedio se han representado con círculos vacíos.









triángulo, mientras que los segundos están dispersados a lo largo de toda la superficie del
mismo.
Fig. 7 Histograma de desorientación correspondiente a la aleación Supral 2004 en estado
de recepción.
En la Fig. 8 se ha representado la microestructura, la microtextura y la distribución
de fronteras de la aleación Supral 2004 recocida a 450”C durante 30 mm. Las medidas han
sido tomadas en los tres píanos ortogonales definidos respectivamente por la dirección de
laminación (la última) y la dirección transversal (plano DL-DT), la dirección de
laminación y la dirección normal (plano DL-DN) y la dirección transversal y la dirección
normal (plano DT-DN). Se pueden observar diferencias claras en la forma de los granos en
los tres planos de observación. Estas diferencias se atribuyen al alargamiento de los granos
en la dirección de laminación y a la formación de granos con forma de “pancake” debido a
la laminación cruzada, como se muestra de forma esquemática en la Fig.9. La microtextura
medida en cada plano se muestra en la Fig.8. mediante las figuras de polos directas (111),
(011), y (001). Los datos de microtextura son idénticos en los tres píanos y revelan la
u
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presencia de una textura tipo latón, igual que la del material de partida. Las componentes
principales de la textura, calculadas mediante la EDO, son las mismas que las del material
de partida. La retención de la textura durante tratamientos térmicos indica que este material
recristaliza de fonna continua (Gibbs II), lo que es consistente con observaciones
publicadas en trabajos previos [69].La distribución de fronteras de grano es de carácter
bimodal en los tres planos. Se ha encontrado recientemente que esta distribución de
fronteras es también característica de materiales que recristalizan de forma continua [65].
Al igual que en el caso de la aleación Al-5%Ca-5%Zn las fronteras más frecuentes en
Supral 2004 son las fronteras de ángulo alto (ahora con desorientación entre 55” y 60”) y
las fronteras de ángulo intermedio, con desorientación entre 5” y 15”. Sin embargo, existen
también ciertas diferencias entre los histogramas de desorientación correspondientes a los
tres planos de observación. La frecuencia de fronteras de ángulo alto aumenta desde
aproximadamente un 12% en el plano DL-DT, hasta un 15% en el plano DL-DN y hasta un
18% en el plano DT-DN. Por otro lado, la frecuencia de fronteras de ángulo intermedio
permanece constante en los tres planos, siendo igual a 12% o 13%.
En la Fig. 10 se muestra la posición de los ejes de rotación correspondientes a
fronteras con desorientación entre 55” y 60” y entre 5” y 15 0 en el material recocido a
450”C durante 30 mm. Los datos fueron obtenidos en el plano DL-DN. Los ejes
correspondientes a fronteras de ángulo alto están distribuidos en la región del triángulo
próxima al arco [01l]-[1 11] y los ejes correspondientes a fronteras de ángulo intermedio
están situados al azar en el interior del triángulo, como ocurría en el material de partida.
El incremento en la frecuencia de fronteras de ángulo alto (aumenta la altura del
pico correspondiente) indica que a lo largo del camino trazado para la adquisición de datos
(ver parte experimental) el número relativo de fronteras de ángulo alto encontradas es
12/12 en el plano DL-DT, 15/12 en el plano DL-DN y 18/12 en el plano DT-DN. Esta
observación sugiere un modelo idealizado de la microestructura, que se ha dibujado en la
Fig. 11, formado por granos en forma de “pancake” o ladrillo. En el esquema de la
microestructura se ha dibujado mediante una línea de puntos una porción del “camino”
seguido durante la adquisición de datos en cada plano de observación. Tomando el mismo
camino en cada plano, se ha escalado el tamaño de los granos de forma consistente con los
números relativos de fronteras de ángulo alto que revelan los histogramas de
U
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desorientación. Por tanto, a lo largo del camino dibujado, se cruzarían 4, 5 y 6 fronteras de







Fig. 9 Modelo de microestructura formada por granos con forma de pancake. Se hanu dibujado las secciones de los granos que corresponden a los tres planos ortogonales DL-




Fig. 10 Posiciones de los ejes de
recocido a 450”C durante 30 mm.
x
DN¿%
rotación de las fronteras más frecuentes en Supral 2004
(PlanoDL-DN).
DT
U Fig. 11 Microestructura ideal en la que se muestran las proporciones relativas de fronteras
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U En la Fig. 12 se muestra la microtextura y los histogramas de desorientación
correspondientes a la aleación Supral 2004 recocida a 450”C durante 12 h (Fig.12a) y a
U 480”C durante 30 mm (Fig.12b). La textura inicial se retiene en ambos casos y la
distribución de fronteras de grano sigue siendo bimodal. Sin embargo, después de un
U recocido más severo tienen lugar cambios importantes en la microestructura de esta
aleación. La Fig. 13 muestra la microestructura, la microtextura y los histogramas de
U desorientación correspondientes a los tres planos ortogonales DL-DI, DL-DN y DT-DN de
la aleación Supral 2004 recocida a 480”C durante 6h. Después de este tratamiento tan
I severo ha tenido lugar un elevado crecimiento de grano. Tanto la microtextura como la
I distribución de fronteras son muy similares en los tres planos de observación. Además, latextura es completamente diferente a la del material de partida. Está formada por una
I componente tipo-cubo claramente definida, característica de procesos de recristalizacióndiscontinua. La distribución de fronteras es similar a una distribución al azar o tipo
I Mackenzie, en la que las fronteras más frecuentes son aquéllas con desorientacióncompreñdida entre 45” y 50”. Este cambio de textura revela que la aleación Supral 2004
I recristaliza de forma discontinua durante tratamientos térmicos severos.
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F’g 12 Microtextura de la aleación Supral 2004 recocida (a) a 450”C durante 12 h y (b) a
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u En la Tabla 2.3 se han resumido las características mecánicas (máxima tensión y
alargamiento a rotura) de la aleación Supral 2004 deformadaen tracción a 10~ s~ a lo largo
u de las direcciones longitudinal (L) y transversal (T). El alargamiento a rotura aumenta y la
tensión máxima disminuye con la temperatura. El comportamiento mecánico es similar
cuando se ensaya en las direcciones longitudinal y transversal aunque, en general, los
alargamientos son algo mayores al ensayar en la dirección transversal. Este efecto es muy
u patente a 480”C: al ensayar en la dirección longitudinal el alargamiento alcanzado es 555%
y al ensayar en la dirección transversal el alargamiento es aproximadamente 1000%. Esta
u variación de la ductilidad se atribuye a condiciones particulares del ensayo y no a
características microestructurales específicas.










Tabla 4.3 Comportamiento mecánico (máxima tensión y alargamiento a rotura) de la
U aleación Supral 2004 deformada en tracción a 102 s~ en las direcciones longitudinal (L) ytransversal (1).
u
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En la Fig. 14 se muestra la microtextura y la distribución de fronteras
correspondiente a la aleación Supral 2004 deformada a 102 s~ y a 280”C en las direccionesU longitudinal (L) (Fig. 14a) y transversal (1) (Fig.14b). La microtextura se representa
u mediante las figuras de poíos directas (111), (011) y (001). Los alargamientos a roturaalcanzados son 107% y 118% en las direcciones longitudinal y transversal,
u respectivamente, por lo que se puede considerar que estas condiciones de ensayo nopertenecen aún al rango superplástico. La textura del material de partida se retiene y se
u acentúa de forma dramática, como ocurría al deformar las aleaciones Al-Li y la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn fuera del rango superplástico. La distribución de fronteras de grano es
U claramente bimodal, similar a la del material de partida, de forma que predominan
fronteras de ángulo alto (55”-60”) y fronteras de ángulo intermedio (5”-15”). Sin embargo,
U la frecuencia de estas últimas es muy superior a la correspondiente al material de partida o
al material tratado térmicamente: 20% en el ensayo longitudinal y 15% en el ensayo
U transversal. La Fig. 14 incluye, además, dos triángulos estereográficos inversos en losu :i.7r:: ha representado la posición de los ejes de desorientación correspondientes a las
más abundantes en la microestructura: las fronteras de ángulo alto se representan
con círculos llenos y las de ángulo intermedio con círculos vacíos. Independientemente deu
la dirección de ensayo los ejes de desorientación correspondientes a fronteras de ángulo
u alto están situados a lo largo de la frontera [011]-[l11] del triángulo y los ejes
correspondientes a fronteras de angulo intermedio están uniformemente distribuidos a lo
U largo de toda la superficie del triángulo. Sin embargo, en ensayos longitudinales los ejes
correspondientes a fronteras de ángulo alto se agrupan principalmente en tomo a la
U dirección [221] y en ensayos transversales se sitúan sobretodo a lo largo del arco
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U En la Fig. 15 se muestra la microtextura y la distribución de fronteras de grano
correspondiente a ensayos longitudinales (Fig. 1 Sa) y transversales (Fig.1 5b) realizados a
1& s1 y 380”C. En estas condiciones los alargamientos alcanzados son 220% y 311% en
las direcciones longitudinal y transversal, respectivamente, por lo que se puede considerar
U que el material experimenta una deformación superplástica. Sin embargo, la textura tipo-
Brass se retiene y aparece claramente definida. Los efectos de la elevada deformación que
u experimenta el material en estas condiciones de ensayo se hacen más patentes en la
distribución de fronteras de grano. Aunque ésta sigue siendo bimodal, los dos picos no se
U distinguen tan claramente como en los ensayos a más baja temperatura. De hecho en los
ensayos transversales el pico correspondiente a fronteras de ángulo intermedio es apenas
U perceptible. La posición de los ejes de desorientación en el triángulo estereográfico inverso
es similar a la descrita anteriormente para los ensayos realizados a 280”C. Los ejesu correspondientes a las fronteras de ángulo alto están distribuidos a lo largo del arco [011]-
[111]. En los ensayos longitudinales se observa de nuevo una concentración de ejes enu tomo al poío [221]. Los ejes correspondientes a fronteras de ángulo intermedio están
distribuidos al azar.U En la Fig. 16 se han representado los datos de micro y mesotextura correspondientesu a la aleación Supral 2004 deformada en las direcciones longitudinal y transversal a 102 51
y 480”C. A pesar de que los alargamientos alcanzados al ensayar en cada una de las
U direcciones son bien distintos (555% en la dirección longitudinal y 1074% en la direccióntransversal), no se observan diferencias apreciables en los datos de micro y mesotextura en
ambos casos. La textura se debilita de forma drástica, llegando prácticamente au
desaparecer. Simultáneamente, la distribución de fronteras se aproxima a una distribuciónu al azar o tipo MacKenzie. Curiosamente, aún después de deformaciones tan elevadas, los
ejes de desorientación correspondientes a fronteras de ángulo alto (55”-60”) siguen estandou diseminados a lo largo del arco [011]-[l 11] y no están distribuidos al azar como cabriaesperar si el material no tuviera textura.
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U 4 2 2 Discusión
Los resultados descritos anteriormente permiten inferir que la evolución microestructural
U de la aleación Supral 2004 se puede englobar en el mismo patrón de comportamiento
esbozado para las aleaciones AI-5%Ca-5%Zn, 2090 y 8090. Además, nuevos datos deu micro y mesotextura ayudan a profundizar y completar determinados aspectos de este
patrón de comportamiento.
U En el estado de partida, la aleación Supral 2004 presenta una microestructura típica
de laminación, con granos finos alargados en la dirección de laminación y una dispersión
U de partículas de segunda fase, Al2Cu. La textura inicial es común a muchas aleaciones de
aluminio fuertemente laminadas y está formada principalmente por tres componentes,U {0l1}<c211> (B), {01l)’Z533> y {0l1}’z3227>, que pertenecen a la fibra a. La componente
B está situada en la intersección entre las fibras a y 13, y por tanto pertenece a ambas. EstaU componente es característica de procesos de laminación en caliente [81-86] y las
U componentes {01 l}<533> y {0l l}<322> se han observado anteriormente en materialesprocesados mediante laminación cruzada [87].
Puesto que la textura de partida está bien definida, se puede predecir que el pico delU
histograma de desorientación correspondiente a fronteras de ángulo alto representará a
fronteras entre (sub)granos orientados según variantes simétricas de la textura. La relaciónU
entre la microtextura y la distribución de fronteras de grano del material de partida se
I representa en la Fig. 17. En ella se han dibujado las figuras de polos directas (111)correspondientes a cada una de las variantes simétricas de las componentes principales de
U la textura, descritas en la Tabla 4.2. Así mismo, se han escrito los pares eje/ángulocorrespondientes a la desorientación entre variantes simétricas de una misma componente
u y de distintas componentes. Por ejemplo, para hacer coincidir las redes cristalinas de dos(sub)granos orientados según las componentes B1 y B2, habría que girar 60” alrededor deU un eje <111>. Para las dos variantes simétricas de la componente B(R1) el par eje/ángulo
es <332>/60.6” y para las dos variantes de la componente B(R2) el par es <552>/62.7”. Así¡ mismo, la desorientación entre las variantes B1 y B(R2» viene representada por el par
<221>160.6”. Se puede observar que todos los ángulos de desorientación entre variantes
U simétricas están comprendidos entre 60” y 62.7”. En la Fig. 18 se ha representado la
posición de los ejes de desorientación en el triángulo estereográfico inverso. Todos ellos
U están distribuidos exactamente sobre el arco [01l]-[1 11]. Sin embargo, en el histograma de
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U desorientación el pico correspondiente a fronteras de ángulo alto está situado en el rango
55”-60” y no en el rango 60”-65”. Además, no todos los ejes de desorientación están
U localizados sobre el arco [011]-[1 11], sino en una región del triángulo próxima a este arco.
Esto sugiere que las orientaciones reales de los (sub)granos son próximas a lasU componentes ideales mencionadas en la Tabla 4.2., pero en general no coinciden con ellas.
A continuación se describe el análisis que ha sido realizado para modelar la
U distribución de fronteras de grano bimodal del material de partida. Se supondrá que las
orientaciones reales de los (sub)granos están distribuidas homogéneamente en los dominios
U del espacio de Euler dibujados en la Fig. 19. Estos dominios se extienden a lo largo de la
fibra a e incluyen todas las orientaciones ideales mencionadas en la Tabla 4.2 y otras
U orientaciones vecinas. Las dos variantes simétricas de todas las orientaciones se encuentran
incluidas en dominios diferentes. Los pares eje/ángulo correspondientes a todas lasU combinaciones posibles de dos orientaciones pertenecientes a distinto dominio se han
calculado utilizando el método descrito por Randle [66]con pequeñas modificaciones queU se detallan en el capítulo 1.3. En la Fig.20 se muestra la localización de los ejes de
desorientación obtenidos por este procedimiento en el triángulo estereográfico inverso.U Estos ejes están situados a lo largo del arco [011)-Li11], tanto sobre él como dentro del
triangulo, de forma muy similar a la distribución de ejes obtenida experimentalmenteU (Fig.). Se ha encontrado que todos los ángulos de desorientación están comprendidos en el
intervalo (47.5”-62.7”). La cantidad relativa de fronteras correspondiente los rangos deU desorientación (47.5”-50”), (50”-55”), (550..600) y (60”-62.8”) se muestra en la Tabla 4.4.
Rango de 1 ¡47 6006280 ¡Desorientación .5”50” ¡ 5Q0.550 55O~()O
Frecuencia de
Fronteras(%) 11% 22% 44% 23%
U Tabla 4.4 Frecuencia relativa de fronteras correspondiente a cada rango dedesorientación.
Las fronteras más abundantes son aquéllas con desorientación comprendida en el
U intervalo (55”-60”). Esto está de acuerdo con la distribución de fronteras obtenida
experimentalmente, que se muestra en la Fig .21.
U
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Por tanto, se puede afirmar que durante el procesado termomecánico los
U (sub)granos rotan hasta alcanzar orientaciones estables a lo largo de las fibras a y 13.
Además, vecinos adyacentes rotan hacia variantes simétricas (no hay acumulación de
U fronteras de bajo ángulo en tomo al eje <110>, lo que ocurriría si fueran frecuentes las
fronteras Bi/B(Ri)i, B2/B(R)2,etc...). Esta distribución de variantes simétricas alternas seU mantiene y se afianza durante tratamientos térmicos cuando el material recristaliza de
forma continua. Así, la distribución de ejes correspondientes a fronteras conU desorientación (55”-60”) en el material recocido a 450”C durante 30 mm es similar a la
U del material de partida. En el estudio de la aleación Al-5%Ca-5%Zn se observó quedespués de recocidos severos esta estructura de variantes simétricas alternas se hacía
claramente patente. Por tanto, se puede concluir que el proceso de recristalizaciónU
continua da como resultado una microestructura característica en la cual (sub)granos
adyacentes están orientados según variantes simétricas de las componentes principales deU
la textura. En el interior de estas variantes hay una distribución de formaciones deu dislocaciones que constituyen el pico del histograma de desorientación correspondiente afronteras con desorientación intermedia.
U Siguiendo una propuesta reciente de Hughes y Hansen [36] se ha simulado ladistribución de fronteras con desorientación intermedia utilizando una función del tipo:
h(u) = a u~ exp(-u’t, O
donde u es el cociente entre la desorientación de un (sub)grano y la desorientación media
U de la microestructura (0/Qav), n es un exponente y a es una constante que representa la
distribución de probabilidad de las formaciones de dislocaciones inducidas por
U deformación en un determinado metal severamente laminado. Hughes y Hansen
encontraron que este tipo de funciones simulaban bastante bien las distribuciones de
U fronteras de ángulo intermedio observadas si se utilizaban valores de Oav comprendidos
entre 10” y 150. En este trabajo de investigación se ha encontrado que la función que mejorU se ajusta a los datos experimentales tanto del material de partida (Fig) como del material
recocido a 450” durante 30 mm (plano DL-DN) (Fig.) es la distribución de Rayleigh,
U
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h(u) = a u”~’ exp(-u0). O
U La bondad del ajuste ha sido evaluada mediante el parámetro R. Los valores de 0av, n y a
que proporcionan el mejor ajuste son, respectivamente, los siguientes: 15.7”, 2, -0.77. La
U desorientación media es ligeramente superior a la obtenida por Hughes y Hansen al
estudiar monocristales de Al, Ni y Ta severamente laminados. Esto no es sorprendente
U puesto que la presencia de fronteras de ángulo intermedio es una característica específica,
ya bien documentada [65,111], de aleaciones que recristalizan de forma continua. La
U bondad de este ajuste se puede observar en la Fig. donde se ha representado la
distribución de fronteras de ángulo intermedio correspondiente al material de partida y alU material recocido a 450”C durante 30 mm y la distribución de Rayleigh con losU parámetros 0av, ny a iguales a 15.7”, 2, -0.77, respectivamente.
Si se integra la distribución de Rayleigh entre 0” y 45” se obtiene la cantidad
U relativa de fronteras de ángulo intermedio, que resultó ser igual a 38%. El 62% restanteson fronteras de ángulo alto de distinta desorientación, cuyas proporciones relativas seU muestran en la Tabla 4.4. Así pues, teniendo en cuenta tanto las contribuciones de las
fronteras de ángulo alto entre variantes simétricas como la distribución de formaciones de
U dislocaciones que predice la función de distribución de Rayleigh, se puede construir elhistograma de desorientación modelo que se muestra en la Fig., el cual se ajusta bastante
U bien a los histogramas correspondientes al Supral 2004 de partida y recocido a 450”C
durante 30 mm.
U Se propone que el modelo de microestructura esbozado en la Fig. y la simulación
de la distribución de fronteras de grano descrita son aplicables a las aleaciones que
U recristalizan de forma continua.
La evolución de la textura de la aleación Supral 2004 durante tratamientos
U térmicos revela que este material recristaliza de forma continua en un determinado rango
de temperaturas (retención de la textura de partida) y tiempos de tratamiento, pero si lasU condiciones son severas el proceso de recristalización es discontinuo (aparición de la
U componente tipo-cubo). Si la microestructura inicial es la misma (igual desorientaciónmedia, igual movilidad de las fronteras, igual energía de la intercara), ¿no contradice
este cambio de comportamiento el modelo de Humphreys?.
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La evolución de la microestructura de la aleación Supral 2004 durante la
deformación presenta numerosas semejanzas con la evolución de las aleaciones Al-
5%Ca-5%Zn, 2090 y 8090. Es necesario tener en cuenta que todos los ensayos en la
aleación Supral 2004 se realizaron a una velocidad rápida, 102 5’. La duración del
ensayo a 480”C más el tiempo de estabilización de la temperatura no fue un tiempo
superior a dos horas, y por tanto el “tratamiento térmico” al que estuvo el material
durante la deformación no fue suficientemente severo como para que tuviera lugar un
proceso de recristalización discontinua. Por tanto, se supondrá que durante la
deformación tiene lugar una recristalización continua dinámica. La textura tipo latón
inicial se retiene en todas las condiciones de ensayo analizadas. Después de deformar a
380”C, ensayo en el que se alcanza un alargamiento a rotura de más de 300% en la
dirección transversal, todavía la textura del material está claramente definida e incluso es
más intensa que en el material de partida. Esto revela la importancia del deslizamiento
cristalográfico en la deformación superpiástica de esta aleación, al igual que ocurría en el
resto de las aleaciones “continuas” analizadas. La contribución del deslizamiento
cristalográfico disminuye a medida que aumenta la temperatura de ensayo, pero incluso a
después de una deformación de 1000% a 480”C se observa la retención parcial de la
textura inicial, ya muy débil. El deslizamiento de fronteras de grano compite con el
deslizamiento cristalográfico en todas las condiciones de ensayo analizadas. Al igual que
ocurría en la aleación Al-5 %Ca-5 % Zn se propone que a bajas temperaturas el
deslizamiento de fronteras de grano origina simplemente un intercambio de granos, sin
apenas rotación de éstos, lo que justifica la textura tan intensa que se obtiene después de
una deformación de 300% a 3800C en la dirección transversal. En cambio, a medida que
la temperatura aumenta, el deslizamiento de fronteras de grano empieza a tener una
componente de rotación aleatoria importante, lo que contribuye a reducir de forma
apreciable la intensidad de la textura.
La estabilidad de la componente de latón, {011} <211> (B), después de una
laminación en caliente es aún hoy en día un tema de debate en la comunidad científica.
Las simulaciones de la evolución de la textura durante un proceso de laminación que
hacen uso de los modelos clásicos de plasticidad policristalina [77-78]predicen que la
componente B es inestable y tiene que rotar hacia otras orientaciones estables durante la
Generalización a otras aleacionesde aluminio 127
deformación. Sin embargo, experimentalmente se ha demostrado que la componente B
aparece frecuentemente en aleaciones laminadas en caliente y en este trabajo de
investigación se ha comprobado que esta componente es estable durante la deformación
en tracción de la aleación Supral 2004 en condiciones superplásticas y no superplásticas.
Lo mismo ocurre, por ejemplo, en la zona II de la aleación 2090. Se han propuesto
varias explicaciones de este fenómeno en la literatura, que se resumen en la sección
4.1.3. La estabilidad de la componente B se atribuye, básicamente, bien a la presencia de
granos vecinos orientados según variantes simétricas de la textura [77-79, 92-96], o bien
a la activación de sistemas de deslizamiento distintos de los {1l1} <011> [81-82]o bien
a la elevada sensibilidad a la velocidad de deformación del material [86,98], que no se
tiene en cuenta en modelos clásicos de plasticidad policristalina. En la aleación Supral
2004 se ha demostrado que (sub)granos vecinos están orientados según componentes
simétricas de la textura. No necesariamente están juntos (sub)granos orientados según
variantes simétricas de la misma componente de la textura (por ejemplo, fronteras BI/B2),
sino que también existen fronteras que separan (sub>granos orientados según variantes
simétricas de distintas componentes (por ejemplo, fronteras BI/B(R2)z). Esto se pone de
manifiesto en que los ejes de desorientación correspondientes a fronteras desorientadas en
el rango (55”-60”) están distribuidos a lo largo del arco [011]-[1 11] (Figs.) y no se
acumulan únicamente alrededor de los polos <111>, <332> y <552> que son los
ejes de desorientación de fronteras B,/Bz, B(Rjl/B(Rj2 y B(R2)l/B(R2)2, respectivamente.
Se propone que la presencia de fronteras entre variantes simétricas es la causa de la
estabilidad de la textura de latón de la aleación Supral 2004 durante la deformación.
En la Tabla 2.5 se encuentran los factores de Schmid correspondientes a las
distintas variantes de las principales componentes de la textura para los ensayos en las
direcciones longitudinal y transversal. Se puede observar que existen siempre dos
sistemas de deslizantento que poseen los mayores valores del factor de Schinid (iguales y
con distinto signo), excepto en el caso de las componentes Bi y B2, en las cuales hay 6
sistemas de deslizamiento con el mismo valor del factor de Schmid (de uno u otro signo).
Por tanto, prácticamente en todos los casos existen dos sistemas que se activan
preferentemente durante la deformación. La estabilidad de la textura de latón se
conseguiría con la activación de sólo dos sistemas de deslizamiento. En caso de que se
activasen 4, 6 u 8 sistemas se habrían originado las texturas de fibra <110>, <111> y
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<100>, respectivamente. Se propone que la microestructura especial característica de
aleaciones que recristalizan de forma continua, formada por (sub)granos adyacentes
orientados según variantes simétricas, es capaz de acomodar localmente la deformación
con sólo dos sistemas de deslizamiento.
Según Hirsch [79] si dos variantes simétricas de la componente E están en
contacto en la dirección normal, se originan tensiones iguales y opuestas que condicionan
la deformación y dan lugar a una rotación de esta componente a lo largo de la fibra 13.
Este autor afirma también que dos variantes simétricas de la componente de cobre,
<1 12}<1 11> (C) en contacto en la dirección normal, son capaces de acomodar localmente
la deformación y hacer que la componente permanezca estable mediante la activación de
menos de cinco sistemas de deslizamiento. Por tanto, la evolución de la textura de todas las
aleaciones estudiadas durante la deformación (movimiento de orientaciones a lo largo de la
fibra 13, estabilidad de las orientaciones tipo-C y tipo-E) se puede explicar si en todas ellas
existe una microestructura formada por (sub)granos adyacentes orientados según variantes
simétricas de las componentes de la textura.
Se propone que el proceso de recristalización continua proporciona la
microestructura adecuada para que tenga lugar la deformación por deslizamiento




































































































































































































































































































































































































































































Velocidad de deformación, E
Fig. 3 Tensión de flujo y alargamiento a rotura de la aleación ski 5083 deformada en
tracción a velocidades de deformación comprendidas en el intervalo (l0~ s’-10’ s’) y a
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132 Una aleación discontinuar 5083
En la Fig.4 se muestran los datos de micro y mesotextura correspondientes a la
aleación ski 5083 deformada a 335”C y 102 s~ en la dirección longitudinal. En estas
condiciones el alargamiento a rotura es 133%, por lo que se puede considerar que el
material no se encuentra en régimen superplástico. Durante la deformación tiene lugar la
aparición de una ligera textura de fibra <111>, es decir, las direcciones cristalinas <111>
tienden a alinearse con el eje de tracción. La aparición de una ligera componente de cubo,
{001}c100>, indica que el material recristaliza de forma discontinua durante la
deformación. La distribución de fronteras presenta dos máximos: uno correspondiente a
fronteras desorientadas entre 5” y 10” y otro correspondiente a fronteras de ángulo alto
desorientadas entre 45” y 500. En los triángulos estereográficos inversos se ha dibujado la
posición de los ejes de desorientación correspondientes a las dos clases de fronteras
mencionadas. En ambos casos los ejes están distribuidos al azar a lo largo de toda la
superficie del triángulo estereográfico.
¡ 001 011
Fig. 4 Micro y mesotextura de la aleación ski 5083 deformada a 335”C y 102 s’ en la
dirección longitudinal. En los triángulos estereográficos inversos se ha dibujado la posición
de los ejes de desorientación correspondientes a fronteras desorientadas entre 50 y 10”
(círculos vacíos) y a fronteras de ángulo alto desorientadas entre 45” y 50” (círculos
llenos).
1 1
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Los datos de micro y mesotextura obtenidos al ensayar en la dirección transversal,
Fig.5, en las mismas condiciones de temperatura y velocidad de deformación (335”C y l0~2
~d) revelan que los cambios microestructurales que tienen lugar son muy similares a los
que ocurrían al ensayar a lo largo de la dirección longitudinal. El alargamiento a rotura es
ahora 187% por lo que también se considerará que el ensayo tiene lugar en condiciones no
superplásticas. Después de deformar aparece de nuevo una ligera textura de fibra <111>
según la cual las direcciones cristalinas <111> tienden a alinearse con el eje de tracción,
que es ahora la dirección transversal. Se observa también la existencia de una componente
de cubo. La distribución de fronteras de grano también tiene dos máximos,
correspondientes a ftonteras desorientadas entre 0” y 10” y entre 45” y 50”. Los ejes de
desorientación correspondientes a ambos tipos de fronteras están orientados al azar, como
se puede ver en los triángulos estereográficos inversos incluidos en la Fig.5.
La evolución de la textura durante la deformación superplástica se ha representado
en la Fig.6 mediante las figuras directas de polos (111), (110) y (100) (microtextura) e
histogramas de desorientación (mesotextura). Los datos presentados corresponden a
ensayos realizados a 535”C y io~ s~ en las direcciones longitudinal (Fig.6a) y transversal
(Fig.6b). Los alargamientos a rotura alcanzados en estas condiciones son aproximadamente
370% en ambas direcciones. La evolución microestructural es similar al ensayar en las
direcciones longitudinal y transversal. En las figuras directas de poíos, éstos están
distribuidos homogéneamente, lo que indica que la textura después de la deformación es
extremadamente débil. Sin embargo, todavía es apreciable una leve componente de cubo,
1001 }< 100>, que revela que durante la deformación ha tenido lugar un proceso de
recristalización discontinua. La distribución de fronteras es tipo Mackenzie, con un único
máximo correspodiente a fronteras desorientadas en tomo a 45” y 50”.
5.2 Discusión
La textura del material de partida es muy débil, aunque se puede distinguir una
componente de latón, <01 1}<z21 1>, típica de aleaciones de aluminio laminadas. El número
de orientaciones individuales adquiridas para calcular la textura de este material fueron
500. Según Wright y Adams [67] el número mínimo de orientaciones necesario para
obtener una representación fiable de la textura de un material es mayor cuanto más débil es
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la textura. Por tanto, no se puede asegurar que el número de orientaciones utilizado sea
suficiente para caracterizar la intensidad relativa de las distintas componentes de la textura.
En cualquier caso, se puede afirmar que la textura de partida es débil y que está foormada
por componentes incluidas en la fibra 13.
La aparición de una componente de cubo al tratar térmicamente la aleación 5083
tanto en condiciones estáticas como dinámicas (deformación a alta temperatura) confirma
que esta aleación recristaliza de forma discontinua. El proceso de recristalización consiste,
por tanto, en la formación y migración de fronteras de ángulo elevado.
La evolución microestructural de la aleación ski 5083 durante la deformación no se
ajusta a las pautas observadas en aleaciones que recristalizan de forma continua. En
condiciones no superplásticas el mecanismo predominante es el deslizamiento
cristalográfico. La formación de una textura de fibra es debida a la rotación de (sub)granos
como consecuencia de la activación de seis sistemas de deslizamiento cristalográfico [109].
Esto es consistente con el criterio de Taylor [88], según el cual el número mínimo de
sistemas necesarios para mantener la compatibilidad de la deformación entre granos
adyacentes es 5. La aparición de un pico en el histograma de desorientación
correspondiente a fronteras de ángulo bajo (0”-15”) se atribuye a la formación de una
subestructura resultante de la reorganización de las dislocaciones originadas durante la
deformacion.
En el régimen superplástico la evolución microestructural de la aleación ski 5083 se
ajusta al modelo tradicional aceptado ampliamente en la comunidad científica [5]. El
mecanismo de deformación predominante es el deslizamiento de fronteras de grano,
entendido como rotación aleatoria de granos, que conduce al debilitamiento de la textura.
La presencia de una componente de cubo después de la deformación revela que tiene lugar
el proceso de recristalización discontinua dinámica. Las medidas de textura indican que el
deslizamiento cristalográfico no actúa como mecanismo de deformación en el régimen




En esta sección se resumen las aportaciones novedosas de este trabajo de investigación al
conocimiento actual sobre la evolución microestructural de aleaciones superplásticas de
aluminio durante los procesos de recristalización y deformación.
1. El proceso de recristalización continua consiste en la retención preferente de ciertas
fronteras de ángulo alto que separan (sub)granos orientados según variantes simétricas
de las principales componentes de la textura y en la eliminación progresiva del resto de
las fronteras con desorientaciones superiores a 15”.
2. La evolución microestructural durante la deformación está condicionada por la
naturaleza del mecanismo microscópico dinámico que tiene lugar. Se han observado
dos modelos de comportamiento que corresponden a materiales que recristalizan de
forma continua y discontinua.
(a) Aleaciones que recristalizan deforma continua
3. El deslizamiento cristalográfico y el deslizamiento de fronteras de grano son los
mecanismos microscópicos responsables de la deformación tanto en condiciones
superplásticas como no superplásticas La importancia del deslizamiento de fronteras
de grano aumenta con la temperatura, para una velocidad de deformación dada.
4. El mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano tiene dos componentes,
intercambio de granos y rotación aleatoria de los mismos, que coexisten en todas las
condiciones de ensayo. A bajas temperaturas predomina el intercambio de granos, sin
rotación de éstos. A medida que la temperatura aumenta el deslizamiento de fronteras
de grano la componente de rotación se hace cada vez más importante.
5. El deslizamiento cristalográfico tiene lugar mediante la activación de menos de cinco
sistemas de deslizamiento. No se cumpliría, por tanto, el criterio de Taylor, según el
cual el número mínimo de sistemas de deslizamiento necesarios para asegurar la
compatibilidad de la deformación entre granos vecinos es 5.
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6. La distribución espacial local de los (sub)granos propiciada por la recristalización
continua (granos adyacentes orientados según variantes simétricas de las componentes
principales de la textura> permite asegurar la compatibilidad de la deformación
mediante la activación de menos de 5 sistemas de deslizamiento.
(b) Aleaciones que recristalizan deforma discontinua
7. La evolución mícroestructural durante la deformación se rige por la descripción clásica
tanto Ibera como dentro del rango superplástico.
8. El deslizamiento cristalográfico es el mecanismo predominante durante la deformación
fuera del rango superplástico. El deslizamiento cristalográfico tiene lugar en más de
cinco sistemas de deslizamiento, por lo que se satisface el criterio de compatibilidad de
Taylor.
9. El deslizamiento de fronteras de grano, que consiste en la rotación aleatoria de los
granos, es el mecanismo predominante dentro del rango superplástico.
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